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Im folgenden werden nur die wichtigsten Abkürzungen und Symbole aufgeführt, die
auch in den Diagrammen Anwendung fanden. Weitere, in den Formeln benutzte Symbole,
werden unmittelbar im Text erklärt.
AES Auger-Elektronen-Spektroskopie
AFM Atomkraftmikroskop
ALE epitaktisches Abscheiden von Atomlagen
CVD Gasphasenabscheidung
            GSMBE Gasquellen Molekularstrahlepitaxieanlage
SSMBE Feststoffquellen Molekularstrahlepitaxieanlage






RHEED Beugung schneller Elektronen im streifenden Einfall
REM Rasterelektronenmikroskop
RTP schnelle thermische Prozesse
STM Raster -Tunnel- Mikroscop




A Amplitude der gebeugten Elektronenwelle
D Diffusionskoeffizient
Dc Diffusionsrate für den Kohlenstoff
EA Aktivierungsenergie





P Wahrscheinlichkeit für Keimbildung
RG                                                     allgemeine Gaskonstante
R Wachstumsrate
Rc Relative Rate (Quadrupol)
Verwendete Symbole
-IV-




d Abstand der Netzebenen
g Punktgitter des Realraumes
i kritische Keimgröße
jc Kohlenstofffluß
k Wellenvektor der einfallenden Welle
k´ Wellenvektor der ausfallenden Welle
k Boltzmannkonstante
 e Elementarladung des Elektrons
m0 Ruhemasse des Elektrons
nc Menge an Kohlenstoff in den obersten Lagen, die für eine
Rekonstruktionsausbildung zur Verfügung steht
r Radius des Keimes
rvis mit  RHEED detektierbarer Keimradius
mittlere Wachstumsgeschwindigkeit
∆ mittlere freie Weglänge der Elektronen im Kristall
Φ mittleres inneres Potential
ς Maß für die Dämpfung des Elektronenstrahls beim Eintritt in
den Kristall
ΘB relativer Bedeckungsgrad einer Oberfläche mit einer Rekon-
struktion
ΘBC ΘB abhängige Bedeckung einer Oberfläche mit Kohlenstoff
während der Ausbildung einer kohlenstoffinduzierten Rekon-
struktion
Ω Volumen der Elementarzelle
λ de Broglie Wellenlänge
γ Oberflächenenergie
ß Geometriebeschreibung des Keimes
Anzahl der Atome, die eine asymmetrische Einheit bilden
ϑ Volumen der asymmetrischen Einheit ν
τ mittlere Zeit zwischen zwei Keimbildungen
mittlere freie Weglänge von Teilchen im Vakuum
σ Streuquerschnitt







Siliziumkarbid (SiC) ist ein Halbleitermaterial mit großem Bandabstand und einem
guten Wärmeleitungsvermögen, das es erlaubt, Bauelemente für die Leistungselektronik, Mi-
krowellenanwendung und der Hochtemperaturelektronik herzustellen. Die ersten industriell
gefertigten Bauelemente sind mit der Herstellung von MESFETS und UV-Sensoren von  Cree
Inc. und mit Schottkydioden von Siemens (SiCED) gegeben. Die Markteinführung der SiC-
Schottkydiode von Siemens ist in [Rup01] ausführlich beschrieben. Die Materialdefekte (Mi-
kroröhrchen) und die hohe Versetzungsdichte in den SiC-Einkristallen sind gegenwärtig noch
das Grundproblem und verhindern generell die Massenfertigung von SiC-Bauelementen. Die
SiC-Einkristallzucht und die mechanische Bearbeitung der sehr harten SiC-Einkristalle zu
Wafern ist immer noch der entscheidende Kostenfaktor (1800 DM für 2“ SiC-Wafer bei Cree
Inc., Stand Sept.00).  Damit ergibt sich ein Verhältnis zwischen Preis und Waferoberfläche,
welches zwischen 200 – 300 ungünstiger ist als bei den Si-Wafern.
Eine Alternative zur Einkristallzucht und Waferpräparation besteht in der heteroepi-
taktischen Abscheidung dünner strukturell hochwertiger preisgünstiger SiC-Schichten z.B.
mittels chemischer Dampfphasenabscheidung (CVD) auf Si. Damit wäre zugleich eine hohe
Kompatibilität zur Si-Mikroelektronik gegeben. Trotz großer Fortschritte bei der SiC-
Abscheidung auf Si bleiben eine Vielzahl von Problemen bestehen, die neben den erheblichen
Unterschieden in den Gitterkonstanten (20 %) und thermischen Ausdehnungskoeffizienten
(8 %) und u.a. in den hohen Abscheidetemperaturen begründet sind. Die Qualität der Grenz-
fläche  zwischen Si und SiC und die Spannungen in der aufwachsenden SiC-Schicht sind
Ausdruck dieser Probleme und schränken die Anwendung dieser Schichtsysteme für die Bau-
elementeherstellung stark ein. Ausgehend vom derzeit erreichten Stand der Schichtpräparati-
on gibt es viele Überlegungen zum Einsatz von mit SiC beschichteten Si-Wafern wie z.B.
Sensoren auf SiC-Basis und als Substratmaterial für GaN. Für die Leuchtdioden aus GaN hat
sich in den letzten Jahren ein großer Markt entwickelt. Wafer aus GaN sind kommerziell nicht
erhältlich und deswegen muß auf Fremdsubstrate zurückgegriffen werden. Die Verwendung
des Heteroepitaxiesystems SiC/Si als Substratmaterial für GaN hätte gegenüber Saphir z.B.
den Vorteil der Durchkontaktierung. Es besteht also ein großes technologisches Interesse an
dünnen SiC-Schichten auf Si, welches die Bedeutung der Aufklärung des SiC-
Wachstumsprozesses auf Si hervorhebt.
Mit dieser Arbeit sollen die Initialvorgänge bei der Bildung von SiC auf Si untersucht
und klassifiziert werden. Dazu ist es notwendig, grundlegende Untersuchungen zu morpholo-
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gischen und strukturellen Veränderungen während der Kohlenstoff-Silizium-Wechselwirkung
durchzuführen. Die Analyse der ablaufenden Prozesse (Phasenübergänge) soll genutzt wer-
den, um physikalische Parameter zu extrahieren, die es ermöglichen, einen gezielten Einfluß
auf die Keimbildung, die Grenzflächenstruktur und der Oberflächenstruktur auszuüben. Die
Ergebnisse finden ihren Niederschlag in der Weiterentwicklung bestehender Wachstumsmo-
delle.
Um möglichst definierte Untersuchungsbedingungen zu haben wurden die Experi-
mente in einer MBE-Anlage durchgeführt. Mit keinem anderen Epitaxieverfahren ist es mög-
lich einen Bereich an unterschiedlichen Abscheidebedingungen  so exakt und reproduzierbar
einzustellen. Desweiteren ermöglicht die MBE  ausgiebige in situ Untersuchungen. Die
Wechselwirkung des Kohlenstoffs mit der Si-Oberfläche wurde mit der in situ Untersu-
chungsmethode RHEED untersucht. Ergänzend dazu wurden ex situ Untersuchungen mit
AFM und Ellipsometerie durchgeführt. Die experimentellen Arbeiten wurden durch theoreti-
sche Betrachtungen und Simulationen ergänzt.
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1          Siliziumcarbid – Kristallstruktur, Polytypie,
  Materialeigenschaften
Siliziumcarbid ist ein mechanisch und chemisch außerordentlich stabiler Stoff. Durch
naßchemische Verfahren wird SiC praktisch nicht angegriffen. Die hohe Härte des Materials
(Mohs-Härte 9,5) erschwert  eine Bearbeitung wie z.B. Sägen und Polieren, hat aber den
Vorteil, daß durch mechanische Einflüsse kaum Schäden an der Oberfläche auftreten können.
Diese makroskopischen Materialeigenschaften resultieren aus den Bindungsverhältnissen
zwischen Kohlenstoff und Silizium. In  SiC bilden Silizium- und Kohlenstoffatome mit je-
weils dem anderen Partner vier tetraedrische Verbindungen aus. Als direkte Folge der Elek-
tronegativitätsdifferenz zwischen Kohlenstoff und Silizium besitzt die Bindung einen kova-
lent - ionischen Charakter mit ca. 80 % der Bindungsladung beim Kohlenstoff  (Tabelle 1.1).
Parameter Einheit Si C
Elektronegativität 1,74 2,50
Bindungslänge [Å] 2,35 Diamant: 1,54
Graphit:  1,42 (⊥C)
               3,35 ( C)
Dichte [g/cm3] 2,328 Diamant: 3,514
Graphit:  2, 266
Atomradius (kovalent) [Å] 1,17 0,77
Lineare thermische
Ausdehnungskoeff.
  10-6 [1/°C]
(bei 100°C)
2,6 (1) Diamant: 1,3 (2)













Tabelle 1.1: Physikalische Parameter von Silizium und Kohlenstoff (nach [Hol76], 




Durch Aneinanderreihung der Tetraeder, bestehend aus Si- und C-Atomen, entstehen
Doppellagen (Bilagen).  Für den Aufbau  des Kristalls aus den Bilagen ergeben sich unter-
schiedliche Möglichkeiten, gemäß Abb. 1.1. In dem kubischen 3C-SiC sind die einzelnen Bi-
lagen um 1/3 der Raumdiagonalen in der Zinkblendestruktur gegeneinander verschoben. Die
Richtung der Verschiebung wird hierbei konstant gehalten. In der Abb. 1.1 wäre dies die Sta-
pelfolge ABC.  Wird die dritte Doppellage so verschoben, daß die Atompositionen  in der
senkrechten Projektion identisch mit der ersten Lage A ist, so bekommt  man die Stapelfolge
ABA. Die Möglichkeit des SiC´s unterschiedliche Stapelfolgen im periodischen Wechsel vor-
zunehmen führt zur Bildung von Polytypen. Die Stapelfolge ABA der einzelnen Bilagen ist
bei den hexagonalen und bei den rhomboedrischen Polytypen des SiC´s zu finden. Die
hexagonalen und rhomboedrischen Polytypen werden auch als α-Modifikation des SiC´s und
der kubische Polytyp 3C-SiC  als β-SiC bezeichnet. Beim SiC sind rund 200 unterschiedliche
Polytypen bekannt.
Die Ramsdell – Notation [Ram47] ist die verbreiteste Notation, nach der die verschie-
denen SiC – Polytypen bezeichnet werden. Sie wird zusammengesetzt aus der Anzahl der
Doppellagen, nach der sich die Abfolge wiederholt, und aus der Kristallsymmetrie (C – ku-
bisch, H – hexagonal, R – rhomboedrisch). Die technologisch wichtigsten SiC – Polytypen
sind 3C-SiC, 4H-SiC, 6H-SiC und 15R-SiC. Die Stapelfolge für diese Polytype lautet:
3C-SiC        (ABC)
4H-SiC        (ABCB)
6H-SiC        (BACABC)
          15R-SiC        (ABCBA CABAC BCACB)
Abb.1.1: Möglichkeiten für die Stapelung von Bilagen
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Der SiC-Polytyp mit dem größten Bandabstand, das 2H-SiC mit 3,3 eV, läßt sich der-
zeit noch nicht gezielt durch einen Wachstumsprozeß erzeugen. Bei der Heteroepitaxie von
SiC auf Si entsteht meist 3C-SiC, daher beziehen sich die nachfolgenden Untersuchungen
vorrangig auf diesen Polytyp. Die Zinkblendestruktur des 3C-SiC in Abb. 1.2 kann aus zwei
ineinander geschobenen kubisch flächenzentrierten Gittern  konstruiert werden. In dieser mo-
dellhaften Zerlegung besteht das eine kubisch flächenzentrierte Gitter aus Kohlenstoffatomen
und das andere Gitter aus Siliziumatomen. Die Einheitszelle in der Abb. 1.2 wird durch (100)-
Flächen seitlich begrenzt. Eine Stapelung von Bilagen ist in der [111] - Richtung erkennbar,
was  einer Raumdiagonalen in der Zinkblendestruktur entspricht.
Die einzelnen Polytypen des SiC´s haben unter anderem unterschiedliche elektrische
Eigenschaften, wie Bandabstand, Elektronen - und Löcherbeweglichkeit. Die wichtigsten Ei-
genschaften der am häufigsten untersuchten SiC Polytypen werden in der Tabelle 1.2 mit Sili-
zium und GaAs verglichen, um daraus mögliche Anwendungsgebiete abzuleiten:
1) Die mikromechanischen Bauteile und Sensoren aus SiC können in aggresiven Umgebun-
gen (Chemiebereich, Verbrennungsmotoren, Triebwerke) und zudem bei hoher Temperatur
eingesetzt werden. In vielen Fällen kann die ausgefeilte Si-Technologie hierbei weiter benutzt
werden. Auf dem strukturierten Si-Substrat wird eine SiC-Schicht nur auf bestimmten Berei-
chen aufgebracht. In [Son00, Car00] sind Beispiele für eine derartige Herstellung von mikro-
mechanischen Bauteilen zu finden. Die SiC-Sensoren sind gegen mechanische Beschädigun-
gen relativ resistent.
Abb. 1.2: Die 3C-SiC Einheitszelle aus verschiedenen Blickrichtungen
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2) Die SiC-Mikromechanik kann mit einer SiC-Elektronik zur Mikrosystemtechnik kombi-
niert werden, die unter den gleichen extremen Arbeitsbedingungen einsetzbar ist. Das für die
elektrische Isolation der Bauelemente notwendige  temperaturstabile Material liegt in Form
von Siliziumdioxid (SiO2) und Aluminiumnitrid (AlN) vor, wobei letzteres epitaktisch auf
dem SiC abgeschieden werden kann. Für die ohmsche Kontaktierung existieren leitende Me-
tall-Kohlenstoff- bzw. Metall-Silizium-Verbindungen (Wolframcarbid (WC), Wolframsilicid
(WSi2) und Titansilicid (TiSi2)). Ein gassensitiver SiC-MOSFET ist in [Sav00] auch noch bei
Temperaturen bis 775°C funktionsfähig. In der Veröffentlichung von [Leb00] wird von der
Entwicklung von Schottky-Dioden auf 6H-SiC Basis berichtet, welche zur Detektion von ra-
dioaktiven Alpha-Teilchen eingesetzt werden.
3)  Die SiC-Leistungsdioden sind aufgrund der hohen Durchbruchspannung des SiC bis um
den Faktor 8 kleiner als vergleichbare Si-Dioden. Die Leistungselektonik kann wegen der hö-
heren Strombelastbarkeit und der höheren Durchbruchspannung kompakter gebaut werden
(höherer Integrationsgrad) und zudem leitet das SiC näherungsweise dreimal so gut die Wär-
me wie das Silizium. Die SiC-Elektronik ist im Gegensatz zur Siliziumelektronik, die bis ma-
ximal 125°C fehlerfrei arbeitet, auch noch bei Temperaturen von 600°C einsetzbar. Bei den
unipolaren Bauelementen wäre hier die Entwicklung einer Schottkydiode mit einer Sperr-
spannung von 3,5 kV zu nennen [Wah00]. Der Leckstrom beträgt bei 3,5 kV nur  5 ⋅10-6 A
cm-2. Eine bipolare Leistungsdiode mit einer Stromdichte von 55 kA/cm2 in Durchlaßrichtung
wird in        [Dya00] beschrieben. Ein Thyristor mit einer Sperrspannung von 2600 V und ei-
nem Durchlaßstrom von 12 A stellt derzeit die höchste schaltbare elektrische Leistung für ein
SiC-Einzelbauelement dar [Aga00].
4)  Die SiC-Elektronik ist wegen des doppelten Bandabstandes im Vergleich zum Silizium
bedeutend unempfindlicher gegen elektromagnetische Störstrahlung. Die Lebensdauer der
Bauelemente wird durch die mögliche Bildung von Materialdefekten herabgesetzt. Die Er-
zeugung von Defekten in der kristallinen Struktur von SiC erfordert deutlich mehr Energie als
bei GaAs oder Silizium.  Die möglichen Einsatzgebiete der SiC-Elektronik sind daher die
Raumfahrt, der Militärbereich und der Medizinbereich.
5) SiC ist ein geeignetes Material für Hochfrequenzleistungsbauelemente mit hohen Aus-
gangsleistungen, die auch bei hohen Temperaturen (hervorgerufen durch Eigen- oder Frem-
derwärmung) funktionieren. Der SiC-MESFET ist das derzeit vielversprechendste SiC-HF-
Bauelement. Die mit einem SiC MESFET von Thomson erreichte Ausgangsleistung von 1,8
W/mm bei einer Frequenz von 2 GHz ist doppelt so groß wie die jemals mit GaAs-MESFET
erreichten Werte [Nob00]. Daraus resultiert eine mögliche Anwendung dieses Bauelementes
Siliziumcarbid-Kristallstruktur, Polytypie, Materialeigenschaften
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als Leistungsverstärker im Frequenzbereich bis zu 10 GHz mit Ausgangsleistungen, die von
den Konkurrenten der III-V Elektronik, bis auf GaN, bei weitem nicht erreicht werden kön-
nen.
6) Die unterschiedlichen elektronischen Strukturen der einzelnen SiC-Polytypen ermöglichen
prinzipiell die Schaffung von chemisch homogenen Hetero- und niedrigdimensionalen
Strukturen [Fis00]. Dies könnte für die Entwicklung von neuartigen Quantenbauelementen,
unter Ausnutzung von unterschiedlich großen Bandabständen, genutzt werden.















Bandabst. Eg [eV] 1,12 1,43 2,417 (3) 3,292 (3) 3,050 (3)
Elektronenaffinität X [eV] 4,05 4,07 3,70 3,22 3,77
Thermische
Leitfähigkeit
       λ
[102  W/Km]
1,5 0,5 5 5 5
Thermischer Ausdeh-
nungsk.
α [10-6/K] 2,6 6,86 2,77 2,391 2,478
Durch-
bruchfeldstärke
Eb [MV/cm] 0,3 0,4 3 4 4
Elektronenbeweg-
lichkeit  (300K)
µn [cm2/Vs] 1400 8500 900 400 400
Löcherbeweglichkeit
          (300K)





100 200 300 200 200
Brechungsindex n
(632,8 nm)
3,88 3,86 2,64 2,779 2,637
Schmelzpunkt Tm [°C] 1410 1238
Dichte [g/cm3] 2,328 (4) 5,31 (4) 3,22 (4) 3,22(4) 3,22 (4)
Tabelle 1.2: Vergleich wichtiger Eigenschaften (nach [Sze81] (1), [Tai77] (2), Exzitonische
Bandlücke (aus opt. Daten) bei 2K [Cho90] (3),  [Lan82] (4)). Die Elektronenaffinität und der
Bandabstand sind bei 300 K bestimmt worden.
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2 Wachstum von SiC
2.1     SiC-Einkristallzüchtung
Das SiC kommt  in der Natur relativ selten vor und muß wegen zu geringer Kristall-
größe und der geforderten Reinheit in der Halbleiterindustrie technisch hergestellt werden.
Großtechnisch kommen drei verschiedene Verfahren zur Anwendung (Acheson-, Lely- und
das modifizierte Lely-Verfahren). Es wurde zuerst mit einem im Jahre 1892 von E.G.Acheson
entwickelten Verfahren aus Graphit und Siliziumdioxid technisch hergestellt [Ach92]. Bei
diesem Acheson – Verfahren wird nur stark getrübtes SiC  hergestellt. Die Acheson – Kri-
stalle sind typischerweise tiefblau, bedingt durch den Einbau von Aluminium bis zur Löslich-
keitsgrenze. Für die Herstellung von Halbleiterbauelementen haben diese Kristalle keine Be-
deutung.
In dem Lely - Verfahren wird bei ca. 2200°C SiC - Pulver sublimiert, welches an-
schließend durch ein poröses Graphitrohr diffundiert und in dem kälteren Bereich des Ofens
kondensiert [Lel55].  Hier kommt es durch spontane Keimbildung zum Wachstum von farblo-
sen bis graugrünen Kristallen. Wegen der geringen Ausbeute an Kristallen brauchbarer Größe
und den relativ starken Verunreinigungen spielen diese Kristalle bei der Herstellung elektro-
nischer Bauelemente ebenfalls keine Rolle.
Bei dem modifizierten Lely-Verfahren kondensiert das sublimierte Material an einem
eingebrachten Keim [Tai78]. Der Keim bestimmt damit auch den Polytyp des wachsenden
Kristalls. Die Steuerung des Temperaturgradienten, des Drucks und der Diffusion in dem
Züchtungsofen ist für das Wachstum des SiC´s entscheidend. Der größte Teil der kommerziell
vertriebenen 4H- und 6H-SiC - Wafer wird nach diesem Verfahren hergestellt. Die Dotierung
der SiC -Einkristalle mit dem modifizierten Lely - Verfahren wird durch eine Einleitung von
Stickstoff (n - dotiert) oder durch Zugabe von Aluminium (p - dotiert) erreicht. Der weltweit
führende Hersteller von SiC-Wafern, Cree Inc, bietet 6H- und 4H-SiC-Wafer mit einem
Durchmesser von bis zu 75 mm an. Die Defektdichte des Kristalls ist soweit reduziert wor-
den, daß z.B. die Anzahl an Mikroröhrchen  (Micropipes) bei 1,1 cm-2 liegt [Cre99].  Die ge-
ringen Wachstumsgeschwindigkeiten von  einigen mm/h und die schwierige Bearbeitung der
harten SiC-Einkristalle zu Wafern treibt die Kosten enorm in die Höhe. Ein 4H-Wafer (2“)
kostet z.B. bei der amerikanischen Firma Cree Research, Inc. 1000 $. Dies und die Qualität
der Einkristalle, die der des Siliziums in den 60 - 70er Jahren entspricht, behindern immer
noch die Massenproduktion von SiC-Bauelementen.
Wachstum von SiC
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2.2    Epitaxie von SiC
Unter dem Begriff  Epitaxie versteht man im Allgemeinen das gesetzmäßig orientierte
Aufwachsen einer 2. Substanz auf einem Träger. Die Epitaxieschichten verfügen über eine
bessere Kristallinität und geringere Defektdichte und können in einem weiten Bereich gezielt
dotiert werden.
Unter Homoepitaxie wird der Vorgang gesetzmäßig orientierter Aufwachsung einer
kristallinen Substanz verstanden, die sich vom Substrat nur geringfügig  bezüglich der chemi-
schen Zusammensetzung unterscheidet, z.B. die Abscheidung von unterschiedlich dotierten
Schichten. Bei der Homoepitaxie wird die Vorgabe der Gitterstruktur durch das Substratmate-
rial ausgenutzt. Es wird zwischen drei Wachstumsarten unterschieden:
(1) Stufenwachstum (Step-Flow),
(2) zweidimensionales Inselwachstum (2D-Wachstum),
(3)  dreidimensionales Wachstum (3D- oder Multilagenwachstum).
Für die Homoepitaxie von SiC – Polytypen ist das Stufenwachstum der ideale
Wachstumsmechanismus. Beim Step-Flow Wachstum diffundieren die Atome oder Molekül-
bruchstücke (Bausteine) auf der Oberfläche zu den Stufenkanten des Substrates und die Bau-
steine werden bevorzugt dort eingebaut. Der Name Step-Flow kommt dadurch zustande, daß
die einzelnen Stufen während des Kristallwachstums über die Oberfläche zu `gleiten`  schei-
nen.  Die Reproduktion der Kristallstruktur wird also durch eine gestufte Waferoberfläche
unterstützt. Falls die Oberflächennormale um einige Grad von der Netzebenenorientierung
abweicht, kommt es zur Ausbildung von Stufen. Man spricht in diesem Zusammenhang von
fehlorientierten Wafern. Das Stufenwachstum kommt also ohne zusätzliche Nukleationen auf
der Terrasse aus, die als typischen Defekt Zwillingsbildung hervorrufen können. Eine Nu-
kleation auf der Terrasse birgt bei SiC die Gefahr in sich, daß es zu einem Polytypwechsel
kommt. Für die Homoepitaxie von hexagonalen SiC-Polytypen auf der (0001) - Fläche wer-
den die Wafer so präpariert, daß die Oberfläche 2...5° fehlorientiert ist [Kim93]. Die Oberflä-
che wird entweder in ]0011[ oder ]0211[  Richtung geneigt.
Als Heteroepitaxie bezeichnet man das Aufwachsen eines kristallinen Stoffes auf einer
anderen einkristallinen Substanz, z.B. SiC auf Si. Die technologische Beherrschung dieses
Epitaxieprozesses ist prinzipiell schwieriger als die Homoepitaxie. Bei der Heteroepitaxie
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müssen zusätzlich Wachstumsparameter wie Oberflächenspannung, elastische Verspannungen
aufgrund unterschiedlicher Gitterkonstanten und thermische Ausdehnungskoeffizienten be-
rücksichtigt werden (Abb. 2.2.1).
Ist die spezifische freie Oberflächenenergie des Substrates  B größer als die des abgeschiede-
nen Films A, so benetzt die aufgebrachte Schicht A das Substrat. Es tritt glattes, lagenweises
Wachstum auf. Dies bezeichnet man auch als Frank-van der Merve Wachstum.
Der genau entgegengesetzte Fall tritt ein, falls die Oberflächenenergie des abgeschie-
denen  Films A größer ist als die des Substrates B, so benetzt die Schicht A das Substrat nicht.
Das Material A versucht die Kontaktoberfläche zu Material B also zu minimieren und bildet
3D-Inseln aus. Dieses Wachstum bezeichnet man als Volmer-Weber Wachstum. Neben der
Oberflächenenergie hängt der Wachstumsmodus auch noch von der relativen Gitterfehlpas-
sung  ab. Beim epitaktischen Wachstum wird dem wachsenden Film zunächst die Gitterkon-
stante des Substrates aufgeprägt, was zu einer Verspannung des Gitters im Epitaxiefilm führt.
Bei kleinem Misfit bildet sich ein 2D-Versetzungsnetzwerk an der Phasengrenze aus. Je dik-
ker der abgeschiedene Film ist, desto mehr Verpannungsenergie wird akkummuliert. Ab einer
bestimmten kritischen Dicke, ist der glatte Film energetisch ungünstiger und es erfolgt ein
Übergang zum Inselwachstum. Dieser Wachstumsmodus wird mit Stranski-Krastanov
Wachstum bezeichnet. Bei der Heteroepitaxie von Si/SiC liegt das Misfit bei rund 20 %. Eine
eigentliche Heteroepitaxie ist nur bis maximal 15 % Misfit möglich. Aus diesem Grund
wächst SiC auf Si im 3D-Modus. Das 2D-Wachstum kann nur durch Erzeugen eines rela-
Abb. 2.2.1: Schematische Darstellung der drei wichtigsten Wachstumsmoden in Abhängigkeit
von der Bedeckung: a) 2D-Wachstum (Frank-van-der-Merve), b) 3D auf 2D-Wachstum
(Stranski-Krastanov), c) 3D-Wachstum (Volmer –Weber)
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xierten Pseudosubstrates ermöglicht werden. Der dafür technologisch notwendige Prozeß-
schritt, die Karbonisierung, wird in dem späteren Abschnitt 2.3 noch ausführlich erläutert.
Die wichtigsten technologischen Epitaxieverfahren sollen im folgenden Teil dieses
Abschnittes  kurz erläutert werden. Für die Realisierung von qualitativ hochwertigen Epita-
xieschichten in der Industrie wird in erster Linie die  chemische Abscheidung aus der Gaspha-
se eingesetzt. In der Literatur wird der Begriff `Chemische Dampfphasenabscheidung`  bzw.
CVD als Sammelbegriff für die Gasphasen- und Dampfphasenabscheidung verwendet.
Strenggenommen ist der Begriff nur dann gültig, wenn mindestens eine der Komponenten des
Reaktionsgemisches in der Nähe seiner Verflüssigung ist, d.h. einen Gleichgewichtsdampf-
druck ausbildet. Es soll hier in Anlehnung an den üblichen Sprachgebrauch kein Unterschied
zwischen beiden Begriffen hinsichtlich ihrer Verwendung gemacht werden.
Unter CVD-Bedingungen laufen eine Vielzahl von Teilprozessen ab [Mor90, Arn82]:
(1) Transport der Reaktanden in die Nähe des Substrates,
(2) Diffusion zur Oberfläche durch eine thermisch und strömungstechnisch bedingte
Grenzschicht,
(3) Adsorption ,
(4) chemische Reaktion ,
(5) Oberflächendiffusion und Einbau,
(6) Desorption der Reaktionsprodukte,
(7) Diffusion der Produkte vom Substrat weg und schließlich
(8) Abtransport der Produkte.
Jeder dieser Teilprozesse kann begrenzend auf das Schichtwachstum wirken. Die
Schwierigkeiten bei der SiC-CVD liegen in der technologischen  Beherrschung der hohen
Abscheidetemperaturen, die zwischen 1400 - 1800°C liegen [Rot94, Mat00]. Für die SiC-
Leistungselektronik werden Epitaxieschichten von mehr als 40 µm Dicke benötigt [Rup98].
Da die Abscheideraten selbst bei den obengenannten Prozeßtemperaturen nur in der Größen-
ordnung   von 3 - 5 µm/h liegen sind Hochtemperatur-CVD (HTCVD) Anlagen entwickelt
worden, in denen bis zu  500 µm/h  abgescheiden werden können [Kor98]. Die Temperaturen
dieser HTCVD-Systeme liegen im Bereich zwischen 2000°C – 2300°C.
Für genauere Untersuchungen, insbesondere zur Wachstumsmodellierung der Initial-
stadien der SiC-Bildung, sind PVD (Physical Vapour Deposition)- Techniken geeigneter. Das
am weitesten voranentwickelte  PVD-Verfahren, mit einer stabil einzustellenden kleinen Si-
bzw. C-Rate für die SiC-Epitaxie, ist die Molekularstrahl-Epitaxie (MBE).  Die charakteristi-
sche Eigenschaft aller MBE-Methoden ist, daß der Massentransport zur Substratoberfläche in
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Form eines Molekularstrahles unter UHV-Bedingungen erfolgt. Der geringe Hintergrund-
druck (<10–8 Pa) in der MBE  bewirkt, daß die Bildungszeit einer Monolage aus dem Restgas
bei  >10 h liegt. In der Abb. 2.2.2 wird der Zusammenhang zwischen der Monolagenbil-
dungszeit, dem Druck in der Prozeßkammer und der mittleren freien Weglänge dargestellt. Es
wird deutlich, daß selbst im Ultrahochvakuum, also bei kleiner Restgasmoleküldichte, die
Probenoberfläche ständig von einer großen Anzahl von Molekülen getroffen wird. Insbeson-
dere  bei kleinen Wachstumsraten, dh. kleinen Abscheideraten, ist das UHV für die Abschei-
dung von chemisch reinen Schichten notwendig.
Der Einbau von störenden Fremdatomen ist damit bei der Epitaxie stark reduziert.  Die mittle-
re freie Weglänge im UHV unter den Wachstumsbedingungen liegt im 106 m - Bereich. Das
heißt die Teilchen auf dem Weg von der Quelle zur Substratoberfläche erfahren untereinander
und mit dem Restgas keine Wechselwirkung. Die Art und Weise des Angebotes, der für das
Schichtwachstum notwendigen Komponenten  für die Epitaxie, läßt eine grobe Klassifizie-



































































Abb. 2.2.2: Beziehungen verschiedener, das Vakuum beschreibender, Größen [Sch98]
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reine Elemente zur Substratoberfläche transportiert, so spricht man von der Physical Deposi-
tion Technique (PDT).
Die für fast alle Elemente einsetzbare Elemental Source MBE, (ESMBE) ist ein typi-
scher Vertreter der PDT. Die Verbindungen, die abgeschieden werden sollen, oder die daraus
bestehenden Elemente aus denen sich die Verbindung zusammensetzt, werden aus kristalli-
nem oder amorphem Quellenmaterial durch hohe Temperaturen verdampft und zur Probe
transportiert. Das Material wird typischerweise mit einer Knudsenzelle oder mit einem Elek-
tronenstrahlverdampfer zu einem elementaren Teilchenstrahl formiert. Das Quellenmaterial
wird dabei beim Verdampfungsprozeß nicht verändert und geht nur beim Einbau in die Epita-
xieschicht eine chemische Reaktion ein. Die Thermodynamik, Konzentration und Temperatur
bestimmt, welche Phase abgeschieden wird. Das Kristallwachstum ist nicht durch die Kinetik
von Sekundärreaktionen eingeschränkt. Die technisch stabil realisierbaren kleinen Wachs-
tumsraten in der ESMBE von ca. 1 nm pro Minute und ein Hintergrunddruck von rund 10–8
Pa bewirken, daß die mittlere freie Weglänge der Atome auf dem Substrat vom Zeitpunkt des
Auftreffens bis zur Kollision mit einem Fremdatom bzw. einem anderen Reaktanden auf der
Oberfläche gegenüber den CVD-Bedingungen deutlich erhöht ist. Damit können die Wachs-
tumstemperaturen deutlich abgesenkt werden. Bei den Experimenten ist es gelungen, qualita-
tiv hochwertige 3C-SiC-Schichten bei 660°C im nm Bereich zu erzeugen [Att99]. Prinzipiell
bedeuten niedrige Wachstumstemperaturen für die Epitaxie von dotierten Schichten, daß eine
Diffusion von Dotanten an den Phasengrenzen innerhalb eines Schichtsystems unterdrückt
wird und schärfere Übergänge bei der Dotierung möglich sind. Bei geringen lateralen und ho-
rizontalen Abmessungen des Bauelementes (z.B. Quantenbauelementen) ist dies daher zwin-
gend notwendig.
Im Gegensatz dazu  beinhalten die Teilchen bei der Chemical Deposition Technique
(CDT) die Schichtkomponenten nur als Teil einer Verbindung.  Bei der CDT vollziehen die
Moleküle, bzw. Molekülbruchstücke, die Komponenten der Schicht enthalten, chemische Re-
aktionen an der Substratoberfläche, bevor es zu einem Schichtwachstum kommen kann. Die
Gasquellen MBE (Gas Source MBE, GSMBE) gehört zu den CDT´s. Je nach Auswahl der
gasförmigen Verbindung und je nach Temperatur des Substrates, treten sehr unterschiedliche
Reaktionen auf der Substratoberfläche auf. Bei einer für die thermische Dissoziation der Mo-
leküle zu niedrigen Substattemperaturen können die Gasmoleküle bereits im Gasinjektor
thermisch in kleinere Bruchstücke zerlegt werden. Neben eines angebotskontrollierten
Wachstums wie bei ESMBE, existiert bei der GSMBE der Effekt der Begrenzung durch Se-
kundärreaktionen, wie Dissoziation und den Reaktionen der Molekülbruchstücke mit der
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Festkörperoberfläche. Die Kinetik bei der Dissoziation verschiedener Precursor  kann die
Wachstumsrate beträchtlich beeinflussen und andere Temperaturabhängigkeiten aufzeigen.
Für die SiC-Epitaxie werden fast ausschließlich Kohlenwasserstoffverbindungen und Silizi-
umwasserstoffverbindungen als Precursor eingesetzt. Für die SiC-Abscheidung werden typi-
scherweise Temperaturen oberhalb von 1000°C verwendet. Da sich eine wasserstofftermi-
nierte Si-Oberfläche nur unterhalb von 400°C einstellen kann, ergibt sich zusammen mit dem
geringen Arbeitsdruck die Konsequenz, daß der Einfluß des Wasserstoffs auf die Epitaxie im
Gegensatz zur CVD stark zurückgedrängt wird. Da mittlerweile eine größere Anzahl von Mo-
difizierungen der CVD existieren, ist es angebracht, die Besonderheiten der GSMBE genauer
zu definieren. In [Pan93] findet sich folgende Abgrenzung:
Bei der CVD bildet sich in der Nähe der Substratoberfläche eine Grenzschicht in dem
Strömungssystem, bedingt durch Reibung an der Oberfläche. Die Reaktionsprodukte müssen
durch diese Grenzschicht zur Festkörperoberfläche diffundieren und bilden dort nach Reakti-
on die Epitaxieschicht aus. Diese Strömungsverhältnisse sind bei der GSMBE grundlegend
anders. Der Antransport ist  in diesem Fall nur durch die geometrische Anordnung der Quel-
len bestimmt. Die mittlere freie Weglänge der Gasteilchen ist in diesem Fall größer als der
Abstand zwischen Quelle und Substrat, sie liegt im 106 m Bereich. Eine begrenzende Gas-
schicht existiert für den Teilchenfluß aus der Quelle nicht. Die Moleküle können auf direktem
Weg das Substrat erreichen.
Für die experimentellen Untersuchungen bietet die ESMBE gegenüber der GSMBE
entscheidende Vorteile. Der thermisch bedingte Zerfall von Molekülen bedeutet eine Ein-
schränkung der Untersuchung der Epitaxie in dem unteren Temperaturbereich. Desweiteren
kann mit der ESMBE eine präzisere Steuerung des Materialangebotes vorgenommen werden.
Da bei der ESMBE ein wasserstofffreies System vorliegt, bedeutet dies für die Modellierung
eine Reduzierung der Wachstumsparameter. Die ESMBE stellt das am wenigsten komplexe
System dar. Da hier die Aufklärung der physikalischen Prozesse während des Wachstums im
Vordergrund steht, ist damit die ESMBE die geeignete Technik. In dieser Arbeit wird eine
spezielle Variante der ESMBE, die SSMBE, eingesetzt.
2.3 Karbonisierung
Das Element Silizium des Substrates ist eine Komponente in der aufwachsenden SiC-
Schicht. Um eine Beteiligung des Substrates an der Reaktion zu verhindern, ist zwischen
Schicht und Substrat eine Diffusionsbarriere notwendig. Um die Initialwachstumsstadien des
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SiC zu verbessern und um eine Diffusionsbarriere aufzubauen wird vor der eigentlichen SiC-
Epitaxie ein Karbonisierungsprozeß durchgeführt.
Die Karbonisierung kann allgemein als eine chemische Reaktion eines Materials mit
Kohlenstoff beschrieben werden. Durch die Reaktion des  Kohlenstoffs mit  dem Silizium
entsteht eine SiC-Schicht. Im folgenden wird die Karbonisierung einschränkend nur im Zu-
sammenhang mit der Wechselwirkung von Silizium mit Kohlenstoff betrachtet. Im Idealfall
wird mit dem Karbonisierungsprozeß eine dünne SiC-Schicht von wenigen Nanometern er-
zeugt. Diese Schicht dient dann als Pseudosubstrat für die anschließende SiC-Epitaxie.  Hier-
aus resultieren gleich mehrere Anforderungen an den Karbonisierungsprozeß:
(1) Die Karbonisierungsschicht muß einkristallin sein, weil sich alle Kristalldefekte in der
sich anschließenden SiC-Epitaxie fortsetzen.
(2) Die Schicht ist nur wirksam wenn sie geschlossen ist. Für die Einhaltung der Stöchiome-
trie bei der SiC-Epitaxie wird eine Diffusionsbarriere zum Si-Substrat benötigt. Die Diffu-
sion von Silizium wird durch Korngrenzen und durch Strukturdefekte in der Karbonisie-
rungsschicht  begünstigt. Die morphologischen Eigenschaften der Phasengrenze sind we-
sentlich für die Diffusionprozesse zwischen der Si- und der SiC-Schicht [Cim98a].
(3) Der Karbonisierungsprozeß muß relativ schnell zu einer geschlossenen SiC-Schicht
führen. Sowohl bei der CVD [Li95, Sch97] als auch bei der MBE [Yos92] führt der
Karbonisierungsprozess an der Phasengrenzfläche SiC/Si zur Löcherausbildung. Bei der
lateralen Ausbildung entsprechend großer Löcher besteht die Gefahr des Abblätterns der
SiC-Schicht.
Entsprechend der Bedeutung des technologischen Zwischenschrittes der Karbonisie-
rung  vor der eigentlichen SiC-Epitaxie sind in der Literatur umfangreiche Untersuchungen
vorhanden. Nach der Art der Kohlenstoffquelle lassen sich die Karbonisierungsverfahren
klassifizieren (Abb. 2.3.1). Der Kohlenstoff kann aus der Gasphase in reiner oder gebundener
Form angeboten werden. Als Quelle für reinen Kohlenstoff wurden folgende Verfahren ver-
wendet: 1) Sublimation von Graphit im Hochvakuum [Dur81],
  2) Verdampfen von Fullerenen [Hen96], [Hu96], [Hen95], [Che95],
  3) Laserablation von Graphittargets [Rim95].
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In der SSMBE findet der Wachstumsprozeß bei geringen Abscheidetemperaturen (bis
zu 650°C [Zek95]), d.h. wesentlich niedriger als bei der CVD, statt.
Bei der Reaktion mit gasförmigen Kohlenstoffverbindungen werden vorwiegend
Kohlenwasserstoffe benutzt. Die Karbonisierung ist im Trägergas oder in der reinen Kohlen-
wasserstoffatmosphäre möglich. Meistens wird Wasserstoff als Trägergas verwendet. Andere
Trägergase sind Argon [Rai69] und Helium [Bal80]. Unter reduzierten Drücken wurden mit
der Niedrigdruck-CVD (LPCVD)  Ethin  [Hir92], Ethen [Sch95]  und Propan [Tin95] zwi-
schen 0,1 – 100 Torr bei Temperaturen über 1000°C benutzt. Für die Karbonisierung unter
Normaldruck mit der CVD (NPCVD) wurde in erster Linie Propan eingesetzt [Mat81]. Die
RTPCVD, eine Technologie mit der hohe Aufheiz- bzw. Abkühlgeschwindigkeiten realisiert
werden können, wurde in [Cim98] ausgiebig zur Untersuchung der Karbonisierung eingesetzt.
Die Morphologie der SiC-Schichten wurde in erster Linie mit dem AFM und dem Ellipsome-
ter ex situ untersucht. Bei diesen Untersuchungen zeigte sich, daß die Qualität der Phasen-
grenzfläche zwischen dem Si-Substrat und der dünnen SiC-Schicht die nachfolgende SiC-
Epitaxie wesentlich beeinflußt. Unter RTPCVD-Bedingungen ist es gelungen, den Karboni-
sierungsprozß so zu optimieren, daß eine glatte, zusammenhängende und einkristalline dünne
SiC-Schicht gebildet wird [Cim98]. Eine in situ Untersuchung der  Initialstadien der Karboni-
sierung  steht damit aber noch aus. Bei der ESMBE könnte diese Untersuchung dazu beitra-
gen, daß die Karbonisierung ähnlich gute SiC-Pufferschichten wie in der RTPCVD liefert.
Bei der ESMBE führte die Ausdiffusion des Siliziums durch ausgeprägte Defekte an den SiC-
Korngrenzen  zu einer Löcherbildung im Si und damit zu einer Unterhöhlung der SiC-
Schicht. Eine Berührung der sich vergrößernden Löcher während der Karbonisierung führte
im Extremfall zu einem Abheben der SiC-Schicht [Cim98].
Das Ziel dieser Arbeit ist es zum Verständnis der ablaufenden Oberflächentransfor-
mationen während der Karbonisierung unter ESMBE-Bedingungen, hinsichtlich einer Model-
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Abb. 2.3.1:  Klassifizierung der Karbonisierungsverfahren [Cim98a].
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2.4      Heteroepitaxie von SiC auf Si
Da keine kostengünstigen SiC-Substrate zur Verfügung stehen, ist die Herstellung von
SiC-Bauelementen, trotz der teilweise hervorragenden Materialeigenschaften (Kap.1), stark
eingeschränkt.  Eine mögliche Alternative besteht in der Heteroepitaxie von SiC auf Si. Ge-
genüber anderen Substraten wie z.B. Al2 O3 [Rai69], AlN [Rut74] undTiC [Par85] bietet Sili-
zium den Vorteil, daß es in großflächigen Wafern (200 mm Durchmesser) mit sehr guter kri-
stalliner Qualität preisgünstig erhältlich ist. Desweiteren bietet die Heteroepitaxie von SiC auf
Si den Vorteil der Kompatibilität zur Si -Technologie. Daher ist das Heterosystem Si/SiC
trotz der ihm innewohnenden Schwierigkeiten technologisch auch weiterhin von großem In-
teresse.  Auf Silizium wächst überwiegend nur das kubische 3C-SiC, welches ein  metastabi-
ler Polytyp ist. Die Einkristallzucht von 3C-SiC ist nur unter starken Nichtgleichgewichtsbe-
dingungen möglich [Jay96]. Damit können Hochtemperaturschritte, wie die Ausheilung von
Implantdefekten, zu einer  Phasenumwandlung  zu 6H-SiC führen. Den Nachteilen in der Pä-
paration stehen einige hevorragende Materialeigenschaften gegenüber. In Kap.1 ist aus dem
Vergleich der SiC-Polytype zu erkennen, daß das 3C-SiC hinsichtlich der Elektronenbeweg-
lichkeit den besten Wert aufweist. Aufgrund der Kristallsymmetrie weist der kubische Po-
lytyp keine Anisotropie auf, was für die Bauelementeherstellung von Vorteil ist. Derzeit sind
keine 3C-SiC-Wafer kommerziell erhältlich. Die Abscheidung von einkristallinem 3C-SiC
auf  Si ist gleich für mehrere Anwendungsgebiete interessant:
(1) Der Heteroübergang Si-SiC kann als funktioneller Bestandteil in einem elektronischen
Bauelement (z.B. Hetero-pn-Diode [Sug86], HBT [Sug89]) genutzt werden. Bei anderen
möglichen isolierenden Substraten für die SiC-Heteroepitaxie, wie z.B. Saphir oder Quarz
ist dies nicht möglich.
(2) Für die Mikromechanik und für die Sensorik ist SiC wegen der Materialeigenschaften ein
interessantes Halbleitermaterial (Kap.1). Die Kompatibilität zur Mikroelektronik eröffnet
mit dem Si - SiC Schichtsystem interessante Anwendungen. Die ausgefeilte Si-
Halbleitertechnologie könnte in diesem Zusammenhang weiterhin für die Steuerung und
Datenauswertung in der Mikrosystemtechnik genutzt werden.
(3) In der Optoelektronik hat GaN als direkter Halbleiter mit einem Bandabstand von 3,2 eV
eine größere Bedeutung erlangt [Nak97, Akt96]. Derzeit existieren keine GaN-Wafer auf
dem Halbleitermarkt. Das Schichtsystem SiC-Si kann hier als ein Pseudosubstrat einge-
setzt werden [Dev 98].
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(4) Die Verwendung als Pseudosubstrat für die Diamantabscheidung ist ebenfalls ein interes-
santer Anwendungsfall, da es auch hier kein entsprechendes Bulkmaterial gibt [Gut96].
(5) Die Initialstadien der SiC-Bildung in dem oberflächennahen Bereich des Si-Wafers
ermöglichen die Herstellung von selbstskalierenden SiC-Nanostrukturen [Sch00], die auf
lithographischem Wege nicht herzustellen sind. Da hier ein Breitbandhalbleiter mit 2,3 eV
in Si mit einem Bandabstand von 1,1 eV eingebettet ist, ergeben sich damit prinzipiell in-
teressante elektrische Eigenschaften.
Die Herstellung von SiC-Schichten mit einer ausreichenden Qualität für die obigen Anwen-
dungen wird durch einige Besonderheiten beim Wachstum erschwert. Hier wäre zum einen
die Fehlpassung in den Gitterkonstanten von 20 % und zum anderen der Unterschied in den
thermischen Ausdehnungskoeffizienten von 8 % zu nennen. Allein aus diesen beiden unter-
schiedlichen Materialeigenschaften zwischen Si und SiC resultiert eine fehlangepasste Grenz-
fläche, die zur Defektgenerierung in der aufwachsenden SiC-Schicht führt. Es kommt zu einer
Verschlechterung der elektronischen Transporteigenschaften der SiC-Schicht. Die Verspan-
nungen in der SiC-Schicht sind auch bei Schichtdicken von mehreren µm noch zu beobach-
ten. Durch den Abkühlvorgang nach der Abscheidung vergrößert sich die Verspannung zwi-
schen der SiC-Epitaxieschicht und dem Substrat [Sla75]. Bei dickeren Schichten (>5 µm)
führten die Verspannungen bis zum Bruch des Substrates.
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3       Molekularstrahlepitaxie
3.1  Reinigung der Si -Oberflächen
Die Karbonisierung bzw. die Heteroepitaxie von SiC auf Si setzt eine Reinigung der
Si-Wafer voraus. Es müssen Verunreingungen wie Kohlenwasserstoffe und die Siliziumoxid-
schicht, die sich auf den Wafern immer bei Anwesenheit von Luft bildet, entfernt werden. Nur
wenn die amorphe Oxidschicht vollständig entfernt wird, kann ein definierter Karbonisie-
rungsprozeß durchgeführt werden. Für die Reinigung der Wafer ist ein spezielles Niedrig-
energie – Wasserstoff - Plasma verwendet worden. Dieses Plasma-Verfahren ist von der Fir-
ma Balzers entwickelt worden [Ram93]. Das  Prinzip der Niedrigenergie-Wasserstoff-
Plasma-Reinigung soll im folgenden kurz skizziert werden (Abb. 3.1.1).
Abb. 3.1.1: Prinzipskizze eines Niedrigenergie-Wasserstoff-Plasma –
Reinigungsmoduls in UHV-Konfiguration [Ram93]. (1) Substrathalter,
(2) Si-Wafer, (3) Plasmaquelle, (4) beheiztes Filament, (5) Kammer, (6)




Die Silizium-Wafer (2) werden, so wie sie vom Hersteller angeliefert werden, in das
Reinigungsmodul gegeben. Der Substrathalter (1) und die Reinigungskammer sind geerdet.
Eine gesonderte Heizung für das Substrat existiert nicht. Die Plasmaquelle (3) besteht aus ei-
nem beheizten Filament (4) in einer separaten kleineren Kammer (5), die eine Öffnung zu der
Reinigungskammer besitzt. Ein Arbeitsgas, vornehmlich Argon, wird in die kleine Kammer
am Filament vorbeigeleitet (6). Das Reaktionsgas (Wasserstoff für die Reinigung) wird direkt
in die Hauptkammer gegeben (7).  Sowohl der Wasserstoff als auch das Argon gehören zur
Reinheitsklasse 6.0. Die Gasentladung wird über ein Potential (8) zwischen dem Filament (4)
und Masse (9) realisiert. Bei einer Spannung von üblicherweise 30 V fließt ein Entladungs-
strom von bis zu 40 A. Der gesamte Substrathalter ist von einem Plasma umgeben, so daß
nach einer Reinigungszeit von einigen Minuten der Wafer gereinigt ist. Der Wafer wird wäh-
rend der Reinigungsprozedur nicht durch einen speziellen Heizer aufgeheizt. Durch die
Wechselwirkung mit dem Plasma heizt sich der Wafer aber während der 15 minütigen Reini-
gungsprozedur auf 150 - 180°C auf. Der Basisdruck in dem verwendeten UHV-Plasmamodul
ist < 10–8   hPa. Durch Einleiten von 20 sccm Wasserstoff  (1sccm = 1 cm3 unter Standardbe-
dingungen) und 1353 sccm Argon  wird ein Arbeitsdruck von  5⋅10 –3   hPa eingestellt.
Die Vorteile bei diesem Verfahren liegen auf der Hand. Es ist kein Hochtemperatur
Desorptionsprozeß für die Entfernung des Siliziumoxids notwendig. Die Plasmaquelle arbei-
tet bei 30 V in Kombination mit einem großen Elektronenstrom. Durch die geringe kinetische
Energie der erzeugten Ionen werden Sputterprozesse an dem Substrat und an der Kammer-
wand vermieden.  Die hohe Elektronendichte in dem Plasma bietet noch einen anderen Vor-
teil. Die Entfernung der Oxidschicht wird durch eine elektronenstimulierte Reaktion des Was-
serstoffs erleichtert. Die Qualität der Reinigung der Si-Oberfläche wurde durch Si-
Homoepitaxie in der Literatur verifiziert.  Auf der Si(100)-Oberfläche konnte bei 300°C und
auf der Si(111)-Oberfläche bei 400°C Si-Epitaxieschichten hoher Perfektion  erzeugt werden
[Ram93].
Der für die Wasserstoffdesorption wichtige Annealingschritt wurde in der MBE-
Hauptkammer durchgeführt. Bei einer Tempertatur von 780°C und einer Stunde Dauer ist
man  weit über der minimalen Desorptionstemperatur für Wasserstoff von 400°C. Der Tem-
peraturschritt ist auch für das Ausheilen der durch den Plasmaprozeß entstandenen Defekte
wichtig. Mit der UHV-Konfiguration des Plasmamoduls gestaltet sich der Transferprozeß des
Wafers in die MBE mit einem Schleusensystem besonders einfach.
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3.2     Schichtpräparation
Für die Karbonisierung der Si-Oberflächen wurde eine SSMBE vom Typ UMS 500 M
der Fa. Balzers verwendet. In der Abb. 3.2.1  ist eine Schemazeichnung der Anlage wiederge-
geben.
Die Turbomolekularpumpe liefert einen Enddruck, der unter 10-10  hPa liegt. Während
der Karbonisierungsexperimente änderte sich dieser Druck auf 10-8  hPa. Eine Aktivierung der
ebenfalls eingebauten Titan-Sublimationspumpe sorgte dann aber dafür, daß ein Druck von <
10-8  hPa auch bei mehrstündigen Prozessen aufrechterhalten werden konnte. Mit dem UHV-
Gaseinlaßventil können Prozeßgase in die MBE-Kammer eingelassen werden. Desweiteren ist
die SSMBE mit einer Effusionszelle ausgestattet. Das  Substrat, Si(100)- bzw. Si(111)-Wafer,
wird lose in einem Haltering aus Silizium von einem dreh– und schwenkbarem Substrathalter
in der MBE aufgenommen. Dieser Substrathalter verfügt über einen Heizmäander aus
hochreinem pyrolytischen Graphit, mit dessen Hilfe der Wafer über eine Strahlungsheizung

























von der Rückseite her auf Temperaturen von bis zu 1250°C gebracht werden kann. Die
Temperaturmessung erfolgt über ein Thermoelement, das sich auf der  Rückseite des
Mäanders befindet. Das Signal des Thermoelementes wird zur aktiven Regelung des
Heizstromes herangezogen. Die Temperaturkonstanz ist besser als 0,5 K. Eine Eichung der
Temperatur wurde mit einem Pyrometer vorgenommen. Mit einem RHEED- und
Ellipsometer-System kann die Veränderung der Si-Oberfläche in situ  beobachtet werden. Das
eingebaute Quadrupolmassenspektrometer dient zur Regelung des Materialflusses der
Elektronenstrahlverdampfer und zur Restgasanalyse. Im Gegensatz zu Silizium schmilzt
Kohlenstoff nicht auf, sondern sublimiert bei Temperaturen T > 2300 K. Bei vergleichbarer
Verdampferleistung liegt der erzielte Teilchenfluß um ungefähr 2 Größenordnungen niedriger
als bei Silizium. Ein weiteres Problem, das beim Verdampfen von Kohlenstoff  mittels einer
Elektronenkanone auftritt, ist die Tendenz des Kohlenstoffs mehratomige Cluster zu bilden.
Das Verhältnis zwischen den Clustern hängt von der Verdampferleistung ab. Das Erfassen des
C3  - Kohlenstoffclusters (Massenzahl 36) für die Quellenregelung hat sich experimentell als
günstig herausgestellt. Eine absolute Eichung des Kohlenstoffflusses wurde ex situ mit AES
und durch gravimetrische Messungen vorgenommen. Zusätlich wurden ellipsometrisch die
SiC-Schichtdicken nach der Karbonisierung des Siliziums ermittelt. Damit ergab sich für die
verwendeten Siliziumoberflächen Si(100) und Si(111) folgender Zusammenhang zwischen
der relativen Rate am Quadrupol und den Absoluteichungen des Kohlenstoffs (Tab. 3.2.1).









Si(111) 0,3 5,54 ⋅ 1012 0,43
1 1,85 ⋅ 1013 1,42
3 5,55 ⋅ 1013 4,27
10 1,85 ⋅ 1014 14,23
100 1,85 ⋅ 1015 142,26
Si(100) 0,3 5,7 ⋅ 1012 0,50
1 1,9 ⋅ 1013 1,68
3 5,7 ⋅ 1013 5,04
10 1,9 ⋅ 1014 16,8
100 1,9 ⋅ 1015 168
Tab. 3.2.1: Zusammenhang zwischen der rel. C-Rate RC  und der Absoluteichung
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Bevor der gereinigte Wafer in der MBE dem Kohlenstofffluß ausgesetzt wurde, ist bei ge-
schlossener Quellenblende die C-Quelle auf eine definierte Verdampfungsrate gebracht wor-
den. Hierbei zeigte sich, daß ein stabiler Kohlenstofffluß mit pyrolytischem Graphit besser zu
erzielen ist als mit Spektralkohlengraphit in dem Elektronenstrahlverdampfer. Pyrolytischer
Graphit enthält im Vergleich zu Spektralkohlengraphit sehr wenig Hohlräume mit Gasein-
schlüssen. Nach der C-Quellenstabilisierung  werden die auf Prozeßtemperatur gebrachten
Substrate dem Kohlenstoffstrom ausgesetzt. Die Veränderungen der Si-Oberfläche sind mit
RHEED gut zu detektieren. Die Beugungsbilder auf dem RHEED – Schirm  wurden durch ei-
ne CCD-Kamera beobachtet und mit einem Videorecorder aufgenommen. Die Veränderung
der  Intensität der Beugungsreflexe in den jeweiligen RHEED – Bildern wurde für jeden Pro-
zeß mit einer speziellen Auswertesoftware (´RHEED-Vision´ von Staib) am PC ausgewertet.
Nach dem Prozeßablauf wurde die Oberflächen – Morphologie der Schichten mit AFM und




Das Atomkraftmikroskop (AFM) ist für die ex situ Untersuchung von Materialproben
gut geeignet. Es ist ein direkt abbildendes Meßverfahren. Damit kann man im Gegensatz zu
Oberflächenstrukturuntersuchungen mit Elektronenbeugungsverfahren wie RHEED und
LEED ohne aufwendige Simulationen eine Vielzahl von Informationen über die
Oberflächenmorphologie gewinnen. Für die experimentelle Handhabbarkeit ist desweiteren
hervorzuheben, daß das AFM kein Vakuum für den Meßprozeß benötigt und daher direkt
unter atmosphärischen Bedingungen gearbeitet werden kann. Hiebei muß aber beachtet
werden, daß es an Luft zu Verunreinigungen und Veränderungen der Oberfläche kommen
kann. Bei der Untersuchung von karbonisierten Oberflächen verhindert das sich auf dem Si-
Wafer gebildete SiC eine Veränderung der Morphologie und die Ausbildung einer
Siliziumoxidschicht.  Das Prinzip des AFM´s ist in der Abb. 4.1 dargestellt.
In der Prinzipdarstellung Abb. 4.1 für das AFM ist zu erkennen, daß ein miniaturi-
sierter V - förmiger Siliziumarm (Cantilever) mit einer Spitze (Tip) aus Siliziumnitrid über
die zu untersuchende Oberfläche geführt wird, indem die Probe mit einem Piezo - Scanner
bewegt wird. Zwischen der Probenspitze und dem Substrat bilden sich eine van der Waalsche-
Bindung aus. In Abhängigkeit von der Morphologie der Substratoberfläche verbiegt sich nun
dieser Cantilever. Ein Laserstrahl, der auf den Cantilever trifft, verändert dadurch seinen Re-
flexionswinkel. Der reflektierte Laserstrahl wird über einen Spiegel auf einen 4 – Quadranten
- Photodetektor geleitet. Eine Veränderung des Reflexionswinkels des Laserstrahls bedeutet,
daß der 4 – Quadranten - Photodetektor ein anderes Lichtintensitätsverhältnis für die 4 Photo-
dioden detektiert. Diese Änderung der Photoströme kann elektrisch leicht ausgewertet werden
und für eine Höhenansteuerung (z - Richtung) des Piezos verwendet werden. Die Spannungs-
regelung des Piezos ist so ausgelegt, daß die Abrasterung der Substratoberfläche nach einem
vorgegebenem Muster realisiert wird  und gleichzeitig die Verbiegung des Cantilevers auf ei-
nen bestimmten Wert gehalten wird.
Diese als Konstante an dem Gerät einzustellende Verbiegung bedeutet einen konstan-
ten Abstand, in der Größenordnung der Wechselwirkung der van der Waalschen Kräfte, zu
der Oberfläche des Substrates. Aus dieser ständigen Höhenanpassung des Piezoscanners und
der realisierten x – y - Bewegung in der Ebene kann mit einer Auswertesoftware die Mor-
phologie des Substrates ermittelt werden. Die Meßwerte können wahlweise in Falschfarben
mit max. 256 Farbstufungen oder in perspektivischen 3D-Bildern dargestellt werden.
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5 Elektronenbeugung im streifenden Einfall
   
5.1       Entstehung des Beugungsbildes bei RHEED 
Für die in situ Beobachtung der Si-Oberflächenveränderungen während der Karboni-
sierung in der MBE wurde die Elektronenbeugung im streifenden Strahleinfall (RHEED) an-
gewendet. Dieses Methode eignet sich aufgrund der geometrischen Anordnung besonders gut
für die Prozeßkontrolle. Der Materialtransport zur Probenoberfläche wird bei diesem Meßsy-
stem nicht behindert. Der Aufbau eines RHEED - Meßsystems ist in der unteren Abb. 5.1.1
dargestellt.
 Abb. 5.1.1: Prinzipskizze des RHEED - Systems
Ein Elektronenstrahl aus der Elektronenkanone fällt unter einem Winkel α, typischer-
weise zwischen 0,5° und 5° [Mül94], auf die Probenoberfläche und wird gebeugt. Die Pri-
märenergie der Elektronen aus der Elektronenkanone variiert je nach Hersteller zwischen 10
und 100 keV [Lüt97]. Das Beugungsbild wird auf einem  Floureszenzschirm detektiert. Die
Linie am Leuchtschirm, oberhalb der aufgrund der geometrischen Anordnung der Probe kein
Beugungsreflex mehr beobachtet werden kann, bezeichnet man als Schattenkante. Aus der
Anordnung der Reflexe auf dem Schirm lassen sich Aussagen über die Morphologie und die
kristalline Struktur des oberflächennahen Bereiches treffen. Durch zeitabhängige Untersu-
chungen ist es möglich, den Wachstumsprozeß der Epitaxieschichten zu analysieren und zu
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regeln. Mit dem RHEED-System wird die Veränderungen der Oberflächenrekonstruktionen
und die Initialstadien der SiC-Bildung während der Karbonisierung beobachtet.
Das Entstehen des RHEED - Beugungsbildes kann man am einfachsten aus der 3D -
Beugung im reziproken Gitter ableiten. Das real existierende Gitter wird mit drei Basistrans-
lationsvektoren a1, a2 und a3 beschrieben. Diese Vektoren haben je nach Gittertyp unter-
schiedliche Längen und Winkel zueinander und beschreiben ein Punktgitter g:
 g = l1a1 + l2a2  + l3a3                                                                                                                                                   (5.1.1)
Zu diesem Punktgitter läßt sich ein reziprokes Gitter mit dem Gittervektor G entwickeln:
G = hb1  + kb2  + lb3                                                                                                                                                                  ( 5.1.2)
Die Koeffizienten h, k und l sind die Millerschen Indizes, die auch zur Kennzeichnung der
Kristallebenen benutzt werden. Das reziproke Gitter G muß folgende Gleichung mit einem
beliebigen ganzzahligen  ´m´ erfüllen:
G⋅g = 2πm                                                                                                                  (5.1.3)
Aus Gleichung (5.1.3) ergeben sich die Basisvektoren des reziproken Gitters. Sie sind
demnach durch folgende Verhältnisse zwischen einem Kreuzprodukt und einem Spatprodukt
der realen Basisvektoren definiert:
Die Basisvektoren des reziproken Gitters beinhalten ein umgekehrtes Verhalten zu dem Real-
gitter, d.h. Kristallebenenscharen werden als Punkte abgebildet. Mit dem Konzept des rezi-
proken Gitters kann die 3D-Beugung anschaulich erklärt werden. Der aus der Elektronenka-
none austretende Elektronenstrahl hat je nach eingestellter Beschleunigungsspannung eine de-
finierte de Broglie Wellenlänge λ. Für die Beschreibung des Beugungsbildes wird der Wel-
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|k| = 2π/λ                                                                                                                             (5.1.4)
              Ein 3D-Beugungsbild setzt sich aus der charakteristischen Anordnung von einzelnen
Beugungspunkten zusammen [Kit96]. Für jeden Beugungspunkt gilt, daß die vektorielle Dif-
ferenz zwischen dem Wellenvektor der einfallenden Welle (k) und der ausfallenden Welle
(k´) in dem reziproken Gitter einem Gittervektor (G) entsprechen muß:
G = k-k´                                                                                                                              (5.1.5)
Durch die Ewald – Konstruktion im reziproken Raum lassen sich die Lösungen von
Gleichung (5.1.5)  für die Beugung von ebenen Wellen an einem Gitter auch geometrisch dar-
stellen [Kit96]. Dieser Sachverhalt ist gleichbedeutend mit einem Schnittpunkt der Lauekugel
(Radius = k) mit den Translationspunkten im reziproken Gitter (Abb. 5.1.2).
Abb. 5.1.2: Verdeutlichung des Entstehens von Beugungspunkten mit der
Ewald - Konstruktion.
Die 3D-Beugungsbilder werden üblicherweise bei der Durchstrahlung von Kristallen,
wie z. B. bei dem Transmissionselektronenmikroskop (TEM), gewonnen. Bei RHEED treten
diese Durchstrahlungen bei sehr rauhen Oberflächen auf. Der Elektronenstrahl trifft seitlich
auf die Unebenheiten der Kristalloberfläche und liefert beim Austritt das 3D-Beugungsbild.
Bei glatten Kristallflächen, wie sie z.B. bei der Spaltung von Einkristallen im UHV entstehen
[Hen94], bekommt man ein grundsätzlich anderes Beugungsbild, das sogenannte 2D-
Beugungsbild. Das 2D-Beugungsbild kann mittels einer Grenzwertbetrachtung aus dem obi-
gen Formalismus entwickelt werden. Die geringe Eindringtiefe senkrecht zur Kristalloberflä-
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che des RHEED-Elektronenstrahles bewirkt bei einer atomar glatten Oberfläche, daß die Pe-
riodizität des Kristalls senkrecht zur Oberfläche mit RHEED nicht erfaßt werden kann. Der
formal nicht vorhandenen Gitterperiodizität  senkrecht zur Oberfläche (d.h. die Periodenlänge
geht gegen unendlich) müßte man im reziproken Raum einen Gittervektor mit verschwinden-
der Länge zuordnen. Die Punkte des dreidimensionalen reziproken Gitters laufen also bezüg-
lich einer Richtung zusammen und bilden Stäbe. Diese Stäbe bilden in der Ewald - Konstruk-
tion ebenfalls Schnittpunkte mit der Lauekugel. Aus der Abb. 5.1.3 ist zu erkennen, daß bei
einer idealen 2D - Beugung mit RHEED ein Punktemuster auf Halbkreisen entsteht. Diese
Halbkreise werden auch Lauekreise genannt. Experimentell können diese idealen 2D-
Beugungungsbilder mit einer entsprechend präparierten Oberfläche gewonnen werden
[Hen94].
In der Praxis führen mehrere Effekte zu einer Modifizierung dieses Idealbildes. Die
Verbreiterung des Energiespektrums der inelastisch gestreuten Elektronen, was mit einer be-
stimmten endlichen Dicke der Ewaldkugel gleichzusetzen ist, führt dazu, daß nicht mehr ein-
zelne scharfe Beugungsreflexe auf dem RHEED-Schirm entstehen sondern ellipsenförmige
Punkte. Die Stäbe in der Ewald-Konstruktion sind nur für eine unendlich ausgedehnte Kri-
stalloberfläche infinitesimal dünn. Der fokusierte Elektronenstrahl der Elektronenkanone er-
faßt aber nur einen begrenzten Ausschnitt der Oberfläche. Damit haben die Stangen immer
eine endliche Ausdehnung. Störungen auf der Oberfläche, oder im oberflächennahen Bereich,
Abb. 5.1.3: Entstehung von Beugungspunkten auf Lauekreisen bei  der 2D
Beugung mit RHEED [Sch98].
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tragen entscheidend dazu bei, daß die zusammenhängenden kristallographischen perfekten
Bereiche auf der Oberfläche deutlich verkleinert werden. Der Durchmesser der Stangen in der
Ewald-Konstruktion nimmt zu. Es ergeben sich langgezogene Schnittpunkte der Stangen mit
der Ewald-Kugel, die zu Beugungsstrichen auf dem RHEED-Schirm werden [Gif95]. Diese
RHEED - Bilder waren typisch für die Prozesse, wie sie in Kapitel 7 vorgestellt werden. In
Abb. 5.1.4 wird gezeigt, wie sich eine Mosaikstruktur bzw.  eine facettierte Oberfläche auf die
Stangen in der Ewald-Konstruktion auswirkt. Es kommt zu einer Verkippung der Stangen im
reziproken Raum. Auf dem RHEED-Schirm kann diese Verkippung analysiert werden.
Abb. 5.1.4: Reflexverbreiterungsmechanismen für RHEED [Hen94]
a) Einfluß der Endlichkeit des mit RHEED detektierten Oberflächen-
abschnittes und der de Broglie Wellenlängenverteilung auf die
RHEED - Reflexe
b) Einfluß der Oberflächenmorphologie auf das RHEED - Bild
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5.2   Extinktion
Für das Verständnis und die Berechnung der RHEED-Beugungsbilder ist die Kenntnis
der mittleren Eindringtiefe bzw. Abschwächung (Extinktion) des Elektronenstrahles beim
Eintritt in den Festkörper unerläßlich. Im Gegensatz zur Beugung langsamer Elektronen (Low
Energy Electron Diffraction - LEED), bei denen mit einer Universalkurve [Sea79] die ener-
gieabhängige Eindringtiefe bestimmt wird, gibt es für RHEED keine entsprechende Referenz-
kurve. Daher ist eine eingehendere Diskussion dieser Größe notwendig. Im Experiment kann
die Eindringtiefe der RHEED-Elektronen gerätetechnisch über den Einfallswinkel und der
Beschleunigungsenergie der Elektronen eingestellt werden. Das Kristallgitter, die Oberflä-
chenmorphologie der Schicht und die Streuquerschnitte der beteiligten Atome beeinflußen
ebenfalls die Extinktion.  Durch die Probe ist damit bis auf die Morphologie keine Variation
möglich.
Die Betrachtung der effektiven Eindringtiefe des Elektronenstrahles ist bei der
RHEED-Simulation je nach verwendeter Beugungstheorie dynamisch oder kinematisch in
zwei Kategorien zu unterteilen. Die theoretisch umfassendste Beugungsbeschreibung wird
von der dynamischen Theorie geleistet. Im Gegensatz zur kinematischen Theorie berücksich-
tigt die dynamische Theorie  sowohl mehrfach elastische Streuungen, als auch Effekte die von
inelastischer Streuung herrühren. Ein interessanter sichtbarer Effekt der Mehrfachstreuung
von Elektronen sind die Kikuchilinien. Sie werden durch sekundäre Braggbeugung von inela-
stisch, diffus vorwärtsgestreuten Elektronen an verschiedenen Netzebenen des Kristalls verur-
sacht [Böl88]. Die Eindringtiefe ist für die Berechnung der Beugungsmuster mit dynamischen
Simulationen, besonders kritisch zu bewerten. Hier hat sich noch keine einheitliche Festle-
gung durchgesetzt. Ma et al. [Ma94] geht von fünf Doppellagen bei der Simulation der
Si(111) (7x7) aus. In der Veröffentlichung [Ich83] wurde bei der Simulation der MgO(001)
Oberfläche von einer Wechselwirkung mit bis zu 100 Monolagen ausgegangen. Die Extinkti-
on wurde sowohl bei [Ma94] als auch bei [Ich83] mittels eines komplexen Potentials in der
Berechnung berücksichtigt. Die Eindringtiefe in der dynamischen Theorie resultiert aus der
Erfassung der inelastischen Streuprozesse. Diese Absorptionseffekte führen zu einer Verände-
rung der de Broglie-Wellenlänge. Die Extinktion liefert in der kinematischen Theorie ein Maß
für den verbleibenden Anteil an Elektronen mit der ursprünglichen de Broglie Wellenlänge.
Da die Elektronen im Falle von RHEED relativ weniger an Energie durch die charakteristi-
schen Energieverluste wie Ionisierung, Elektronen-, Plasmonen- und Schwingungsanregungen
verlieren als z.B. bei LEED, liefert die kinematische Simulation eine gute Übereinstimmung
zu den Experimenten. Für die später durchzuführenden kinematischen Simulationen kann in
der Literatur auf eine Reihe von Abschätzungen zur Eindringtiefe zurückgegriffen werden. Im
folgenden sollen die drei unterschiedlichen Betrachtungsweisen dieser Problematik erläutert
werden. All diese Extinktionsbeschreibungen haben gegenüber der Beschreibung mit dem
komplexen Potential in der dynamischen Theorie den Vorteil größerer Anschaulichkeit. Zum
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einen kann die Abschwächung der Intensität des Elektronenstrahles über eine geometrische
Betrachtung der Atompositionen hergeleitet werden [Bra96]. Desweiteren existiert eine For-
mulierung der Eindringtiefe über eine theoretisch hergeleitete mittlere freie Weglänge, die ei-
ne grobe Abschätzung für eine RHEED-Simulation liefert [Gif95]. Die materialspezifische
Berechnung der Extinktion aus den Streuquerschnitten wird in [Wei93] durchgeführt.
In [Bra96] ist eine kinematische Simulationssoftware entwickelt worden, die für die
Verifizierung von Oberflächenrekonstruktionsmodellen auf GaAs eingesetzt wurde. Eine In-
tensitätsprofilanalyse der Volumenbeugungsstäbe wurde nicht vorgenommen. Es wurde stets
der Gesamteindruck von dem simulierten und experimentell ermittelten RHEED-Bild vergli-
chen und hier waren vor allem die RHEED-Intensitätsstäbe mit gebrochener Ordnung, also
die Intensitätsstäbe der Rekonstruktionen, für den Gesamteindruck entscheidend. Für den
Beitrag der Einzelatome der Rekonstruktion zu dem Gesamtbild wurde explizit keine Ab-
schwächungsfunktion angegeben sondern eine mehr anschauliche geometrische Bewertung
vorgenommen. Den Atomen der Oberflächenrekonstruktion  kann vakuumseitig ein Raum-
winkelbereich zugeordet werden, in dem der Elektronenstrahl ungehindert das Atom erreichen
kann ohne vorher mit einem zweiten Atom in Wechselwirkung getreten zu sein. Das entspre-
chende gilt natürlich für die gebeugten Elektronenwellen. Der Intensitätsbeitrag der Einzela-
tome nach diesem Abschattungskriterium richtet sich daher weniger nach dem Abstand zu der
Oberfläche als vielmehr nach der Anordnung der Nachbaratome. Die Top-Atome der Rekon-
struktion bekamen den relativen Bewertungsfaktor 1 und die in der zweiten Ebene, von den
oberen Atomen teilweise seitlich abgeschirmt, den Faktor 0,5.  Atome, die in der zweiten
Ebene nur von einer Seite abgeschirmt waren, bekamen den Faktor 0,75...0,6 und die Atome
in der dritten Ebene mit dem gleichen Freiraum zu einer Seite den Faktor 0,25. Alle weiteren
Atompositionen in der Rekonstruktion, denen gemäß dieser Abschattungsbewertung ein ge-
ringerer Faktor als 0,25 zugeordnet werden müßte, wurden nicht berücksichtigt.
Für den Vergleich des Extinktionskoeffizienten mit anderen Literaturstellen ist es
notwendig einen Exponentialausdruck zu formulieren, der den Beitrag der Atome zu dem
Beugungsbild in Abhängigkeit von dem Abstand z, in nm gemessen, von der Oberfläche be-
schreibt (Abb. 5.2.1).
Der Elektronenstrahl dringt unter dem Winkel χ in die Festkörperoberfläche ein. Nach
einer bestimmten Strecke, die mit der mittleren freien Weglänge Λ des Elektrons korreliert,
treffen die Elektronen auf ein Atom, welches als Streuzentrum wirkt. Die gebeugten Elektro-
nen verlassen den Kristall unter dem Winkel α und liefern das Beugungsbild. Die Elektronen
legen insgesamt eine Strecke l  in dem Kristall zurück.
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                            (z<0)                                                               (5.2.1)
Der Wert für ς , im folgenden auch als linearer Schwächungsfaktor bezeichnet, lautet gemäß
den Überlegungen von [Bra96]  ς =0,05 nm–1 für Einfallswinkel zwischen 1,5° und 2° bei
GaAs bei einer Beschleunigunsenergie von 25 kV. Da in der Festlegung des Extinktions-
koeffizienten nach [Bra96] keine spezifischen Materialparameter des GaAs verwendet wur-
den, ist eine Umrechnung des Extinktionskoeffzienten auf Si und SiC nicht möglich. Aus an-
deren Literaturstellen kann ein Wert für ς  entnommen werden, der eine Umrechnung auf an-
dere Materialien ermöglicht [Gif95, Wei93].
In [Gif95] wurde die Eindringtiefe über die mittlere freie Weglänge des Elektronen-
strahles  abgeschätzt. Für ein kubisch flächenzentriertes Gitter mit einer Gitterkonstanten von
6 Angström wird eine mittlere freie Weglänge des Elektronenstrahles bei einer Beschleuni-
gungsenergie von 20 kV mit einigen hundert Angstöm für realistisch gehalten. Ein typischer
Einfallswinkel von 1° und ein mittlerer Ausfallswinkel von 2° liefert eine Abschwächung des
Intensitätsbeitrages der Atome in negativer z-Richtung mit exp(0,02 ⋅ z) bei einer mittleren
freien Weglänge von 400 Angström. Die mit einigen 100 Angström angenommene mittlere
freie Weglänge deckt sich mit den Angaben von [Lag93]. Da in der Literatur auch noch deut-
lich geringere mittlere freie Weglängen diskutiert werden (100 Angström für 30 kV [And96],






Abb. 5.2.1: Geometrische Erläuterung des Extinktionskoeffizienten
Vakuum
Kristall
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trachtungsweise zu stützen. In [Wei93] wird  die Eindringtiefe aus geometrischen Überlegun-








=                                                                                                               (5.2.2)
In der Gleichung (5.2.2) stellt Z die Kernladungszahl des Streuatoms und c die Lichtge-
schwindigkeit dar. Die de-Broglie-Wellenlänge und die Geschwindigkeit des Elektronen-
strahles sind mit λ  bzw. ρ  gegeben. Der Faktor T stellt eine Fitgröße dar, die zwischen 1..2
variiert. Der Exponent 4/3, mit dem die Kernladungszahl in der Gleichung (5.2.2) gewichtet
wird, stellt keine Mittelung zwischen elastischer und inelastischer Streuung dar, wie es die
differentiellen Wirkungsquerschnitte für die elastische Streuung d eσ ~ Z
2 und der inelasti-
schen Streuung d ieσ ~ Z
1  aus der quantenmechanischen Herleitung in [Lan92] vermuten las-
sen. Der Streuquerschnitt gemäß Gleichung (5.2.2) gilt nur für die kinematische Streuung und
der gebrochene Exponent der Kernladungszahl Z rührt von der Ermittlung des Formfaktors
nach dem Thomas-Fermi-Verfahren für die Berechnung der Elektronendichte des Atoms.
In der Veröffentlichung [Wei93] ist die Eindringtiefe des Elektronenstrahles für eine
ZnSe (001)-Oberfläche berechnet worden. Für diesen speziellen Fall ist der Faktor T mit 1
angenommen worden. Eine Erklärung für diese Festlegung gibt es in der Veröffentlichung
nicht. Für eine Simulation der hexagonalen Polytype 4H und 6H des SiC ist die Eindringtiefe
des Elektronenstrahles in Abhängigkeit von der Wellenlänge, der Dichte des Materials und
der Kernladungszahl aus den Angaben von [Wei93] errechnet worden. Da bei den SiC-
Polytypen die (0001)-Oberfläche, unter Berücksichtigung einer bestimmten Anzahl von La-
gen, simuliert wurde, ist der Faktor T in diesem Fall mit 2 gewählt worden. Die dicht ge-
packten Bilagen der (0001)-Oberflächen verhindern in einem stärkeren Maße den Durchtritt
des Elektronenstrahles zur nächsten Ebene als die durchlässigeren (001)-Ebenen der Zink-
blendestruktur des ZnSe's. Mit dieser Festlegung ergab sich eine Abschwächung des Intensi-
tätsbeitrages der Atome in negativer z-Richtung mit exp(0,021 ⋅ z) für die Simulation der oben
genannten SiC-Polytype bei einer Beschleunigungsspannung von 30 kV. Die z-Position der
Atome wird in ´nm´ gemessen. Es sei an dieser Stelle noch angemerkt, daß die Dichte des 3C-
SiC-Polytyps sich erst in der dritten Nachkommastelle von den hexagonalen Polytypen unter-
scheidet [Har95] und damit gemäß den obigen Überlegungen die Eindringtiefe des Elektro-
nenstrahles für SiC als polytypunabhängig angenommen werden kann.
Für die spätere Simulation von kohlenstoffinduzierten Rekonstruktionen auf den Si-
Oberflächen wurde ebenfalls mit einer Extinktion gemäß exp(0,021⋅ z) gerechnet. Die Kern-
ladungszahl des Siliziums liegt um 40 % höher als die mittlere Kernladungszahl in dem Sili-
ziumcarbid, was den Streuquerschnitt gemäß Gleichung (5.2.2) vergrößert. Die Gitterkon-
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stante von Si ist aber um 24 % größer als die von 3C-SiC. Da neben dem Streuquerschnitt
noch das Quadrat der Gitterkonstante in die Berechnung nach [Wei93] einfließt, führt dies nur
zu einem Unterschied in der dritten Nachkommastelle von ς (SiC: 0,0213 nm-1; Si: 0,0214
nm-1). Die Extinktionskoeffizienten für Si und SiC  sollen daher als identisch betrachtet und
der lineare Schwächungsfaktor ς =0,021 nm-1 für die Berechnung der Abschwächung des
Elektronenstrahles benutzt werden. Es sei der Vollständigkeit halber an dieser Stelle noch er-
wähnt, daß mit der materialspezifischen Betrachtungsweise des Extinktionskoeffizienten von
[Wei93] eine relative Umrechnug des Abschwächungskoeffizienten von [Bra96] auf SiC er-
folgen kann. Diese relative Umrechnung liefert ein ς =0,018 nm-1. Damit können die drei un-
terschiedlichen Vorgehensweisen in der Bestimmung des linearen Schwächungsfaktors  bis
auf rund 15 % Abweichung zusammengeführt werden.
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5.3   Bestimmung des mittleren inneren Potentials
Die kinematische Streutheorie zur Elektronenbeugung geht von verlustfreien Wech-
selwirkungsprozessen der Elektronen mit dem Festkörper aus. In diesem Bild muß unter Be-
rücksichtigung des Energieerhaltungssatzes die Bewegungsenergie, der in den Festkörper ein-
dringenden Elektronen, erhöht werden. Beim Austritt der Elektronen wird die Bewegungs-
eneregie entsprechend verringert. Dieser Unterschied in den Bewegungsenergieen, innerhalb
und außerhalb des Festkörpers, korreliert mit einem SpannungswertΦ . Der Wert Φ , das
mittlere innere Potential (MIP), ist der räumliche Mittelwert des periodischen Potentialfeldes
im Kristall [Wan96].
Die Elektronen besitzen innerhalb und außerhalb des Festkörpers eine konstante Ge-
samtenergie, die kinetische Energie aus dem Beschleunigungssystem der RHEED-Kanone
und eine potentielle Energie, die mit dem MIP quantifiziert wird. Dringen die Elektronen von
außen in den Kristall ein, so wird die potentielle Energie in kinetische Energie umgewandelt.










Abb. 5.3.1: Energiediagramm zur Verdeutlichung der Vergrößerung der
kinetischen Energie der Elektronen beim Eindringen in den Kristall.
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Da der zur Oberfläche parallele Anteil des k -Vektors bei dem Durchtritt durch die Grenzflä-
che unverändert bleibt, wird nur die senkrechte Komponente vergrößert. Diese Richtungsän-
derung der Elektronen bzw. der de Broglie Wellenlänge wird im folgenden analog zur Optik
als Brechung bezeichnet. Entsprechend kann dieser Sachverhalt mit einem elektronenopti-
schen Brechungsindex µ beschrieben werden:
'/)( UU Φ+=µ                                                                                                               (5.3.1)











eUU                                                                                                                 (5.3.2)
Wobei  m 0  die Ruhemasse des Elektrons und c die Lichtgeschwindigkeit ist. Die Kenntnis
des mittleren inneren Potentials ist für die experimentelle Auswertung der RHEED-
Beugungsbilder in mehrfacher Hinsicht von Bedeutung.
Erstens müssen die Braggbedingungen für die Berechnung des dreidimensionalen
Beugungsbildes mit dem mittleren inneren Potential korrigiert werden. Eine solche Korrektur
ist in [Mül94] für Silizium  zu finden. Desweiteren ist die Kenntnis  des Potentials bei der Be-
obachtung der Oberflächenrekonstruktionen und der morphologischen Veränderungen der
Oberfäche von Bedeutung. Unter Berücksichtigung des Einfallswinkels des Elektronenstrah-
les, der de-Broglie-Wellenlänge der Elektronen, des MIP´s und des Netzebenenabstandes
können experimentell Beugungsbedingungen eingestellt werden, die den Bragg-Bedingungen
genügen. In diesem Fall spricht man von den in phase und, falls dies nicht der Fall ist, von out
phase-Bedingungen. Die out phase Beugungsbedingungen sind besonders geeignet um Ver-
änderungen der Festkörperoberfläche zu detektieren [Gif95]. Bei der Beobachtung der Exi-
stenzgebiete der Rekonstruktionen werden daher die out phase  Bedingungen  eingestellt.
  Desweiteren wird das MIP für die Simulation von 3D- und 2D-Beugungsbildern be-
nötigt [Bra96]. Der Einfallswinkel des Elektronenstrahles beeinflußt immer im Wechselspiel
mit dem MIP die Intensitätsverteilung in dem RHEED-Bild. Für die Simulation von Beu-
gungsbildern kann man sich diesen Zusammenhang zunutze machen und mit einer Variation
des Einfallswinkels einen bestimmten möglichen Toleranzbereich des MIP´s mit erfassen
[Ma94]. Für die Auswertung der experimentellen RHEED-Bilder muß der Einfallswinkel be-
kannt sein. Die Bestimmung mit zusätzlichen Hilfsmitteln, wie die Justage des Elektronen-
strahles zur Festkörperoberfläche mittels Laser, setzt einen zusätzlichen Aufwand voraus
[Mül94]. Die Kikuchilinien können für die Winkelbestimmung ebenfalls herangezogen wer-
den. Diese Methode ist in der Literatur bisher noch nicht beschrieben worden und stellt eine
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umgekehrte Vorgehensweise als bei der Potentialbestimmung dar. Auf diesen Sachverhalt
wird später noch ausführlich eingegangen.
 Im folgenden werden unterschiedliche Methoden für die Bestimmung des MIP´s er-
läutert und eine geeignete Auswahl getroffen. Bei dem RHEED-Meßsystem dringt der Elek-
tronenstrahl unter einem kleinen Winkel in die Festkörperoberfläche ein und erleidet eine
Verkleinerung der de Broglie Wellenlänge und damit eine Vergrößerung des Wellenzahlvek-
tors k (Abb. 5.3.2). Nach der Reflektion des Elektronenstrahles an den Netzebenen des Kri-
stalls verlassen die Elektronen den Festkörper in Richtung Vakuum und nehmen, unter der
Annahme eines kinematischen Streuprozesses, wieder die ursprüngliche de Broglie Wellen-
länge an. Mit einer Methode, die sowohl das Beugungsbild im Vakuum als auch im Kristall
registriert, ergibt sich aufgrund der unterschiedlichen Radien der Ewald-Kugeln ebenfalls eine
mögliche Bestimmung des MIP´s. Diese Beugungsbilder nennen sich transmission-reflection
high-energy-electron-diffraction (TRHEED) Bilder [Wan96 ].
Für die erste Ordnung ist der Radius des Lauekreises im Vakuum mit EV in der Abb. 5.3.2 an-
gegeben. Im Kristall ist der Radius des Lauekreises gleicher Ordnung mit EK angegeben. Aus
dem Verhältnis der Radien der Lauekreise kann auf das MIP des Kristalls geschlossen wer-
den. Die Ermittlung der Lauekreise im Kristall ist mit einer Reihe von technologischen
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Schwierigkeiten verbunden und wird daher nicht für die Bestimmung des mittleren inneren
Potentials  herangezogen.
In [Wan96] wird als weitere Methode für die Bestimmung des mittleren inneren Po-
tentials auch die Elektronen - Holographie erwähnt. Ein kohärenter Elektronenstrahl wird so
zur Probe einjustiert, daß ein Teil des Strahls die Probe durchdringt und ein anderer Teil des
Elektronenstrahles unbeeinflußt von dem mittleren inneren Potential der Materialprobe als
Referenzwelle erhalten bleibt. Die von dem Material beeinflußte Elektronenwelle erfährt eine
Phasenverschiebung und die Überlagerung mit der Referenzwelle ergibt ein Hologramm.
Durch Anfitten des experimentell ermittelten Hologramms mit einer entsprechenden Simula-
tion kann auf das mittlere innere Potential geschlossen werden. Diese Methode kann nur unter
Verwendung eines Transmissionselektronenmikroskops durchgeführt werden.
Eine experimentelle Meßmethode, die sich ausschließlich auf die Auswertung von im
Vakuum einfach detektierbaren RHEED-Bidern stützt, ist technisch am einfachsten zu reali-
sieren. Eine Methode die sich in der Literatur etabliert hat, ist die Auswertung von Kikuchili-
nien [Bra96, Gro68, Gau71]. Zum besseren Verständnis muß die Entstehung der Kikuchilini-
en erläutert werden.
In [Wan96] wird eine anschauliche Erklärung für die Entstehung von den paarweisen
hell-dunklen Linien, die zusammen ein Kikuchiband ergeben, geliefert. Der Elektronenstrahl
wird in einer bestimmten Tiefe des Kristalls inelastisch gebeugt, so daß die Winkelverteilung
des Elektronenstrahles näherungsweise mit einer Kegelform beschrieben werden kann (Abb.
5.3.3). Die Richtung der Hauptachse des Kegels soll mit k´ bezeichnet werden. Ein Teil der
inelastisch gebeugten Elektronen trifft auf Kristallnetzebenen mit einem Braggwinkel Θg, so
daß ein elastischer Beugungsprozeß zu einer hellen Kikuchilinie auf der Beobachtungsebene
führt. Die Braggreflexion schwächt die Intensität des Elektronenstrahles in Richtung von k´.
Die inelastisch gestreuten Elektronen in Richtung von k´ werden verringert und es entsteht
daher in einem Winkel, der 2Θg von der hellen Kikuchilinie entfernt ist, eine dunkle Kikuchi-
linie. Damit entsteht eine Vielzahl von paarweise hellen und dunklen Linien. Der Kegel, der
zu dem Winkel π/2 - Θg gehört, wird als Kossel-Kegel bezeichnet. Die zentrale Achse des
Kegels ist der Vektor  g , der senkrecht auf der betrachteten Netzebene steht.
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Die aus dem Kristall austretenden Kikuchielektronen unterliegen einer Richtungsände-
rung beim Durchtritt durch die Grenzfläche zum Vakuum, die durch das mittlere innere Po-
tential bestimmt wird. Bei größeren Austrittswinkeln ist diese Richtungsänderung geringer als
bei kleineren. Aus diesem Grund ist das MIP bei dem streifenden Einfall der Elektronen, wie
bei RHEED, für eine Richtungsänderung der Kikuchielektronen beim Austritt aus dem Kri-
stall von Bedeutung. Hieraus leitet sich ein mögliches Meßprinzip für die Ermittlung des Po-
tentials ab. Die zur Festkörperoberfläche parallelen Kikuchilinien können prinzipiell für die
Bestimmung des MIP´s herangezogen werden. An den Stufenkanten der Festkörperoberfläche
kommt es zu einer Aufspaltung der Kikuchilinien. In der Abb. 5.3.4 ist dieser Effekt erläutert.
Abb. 5.3.3: Entstehung der Kikuchilinien [Wan96]
Inelastische Beugung
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Die Kikuchielektonen, die in einem flachen Winkel auf die Terrassen treffen, werden
unter dem Einfluß des MIP´s stärker aus ihrer ursprünglichen Richtung abgelenkt als die
Elektronen, die auf die Stufenkante treffen. Die Kikuchilinien parallel zu der Festkörperober-
fläche werden durch diesen Effekt aufgespalten. Aus dem Abstand der Kikuchilinien kann auf
das Potential geschlossen werden [Bra96]. Die Genauigkeit dieser Methode ist durch die
Morphologie und die Breite der Kikuchilinien stark eingeschränkt. Daher wird diese mögliche
Auswertung der Kikuchilinien nicht weiter aufgearbeitet.
Ein weiteres Verfahren besteht in der Auswertung der Veränderung der Abstände zwi-
schen den Kikuchilinien unterschiedlicher Ordnungen. Ein Zusammenhang zwischen MIP
und den Kikuchibändern ist in [Gro68] dargestellt. In einer späteren Arbeit [Gau71] ist dieses
Verfahren weiterentwickelt worden, das hier skizziert werden soll. In Abb. 5.3.3 sind die Ki-
kuchilinien kinematisch als Folge von einer Braggreflexion nach inelastischer Streuung des







sin =Θ                                                                                                                 (5.3.3)
liefert die halbe Winkelbreite des Kikuchibandes n-ter Ordnung zur Netzebene {hkl} im Kri-
stall, wenn λ  die Elektronenwellenlänge im Vakuum, µ der elektronenoptische Brechungsin-
dex und dhkl  der Netzebenenabstand ist.
Aus rein geometrischen Überlegungen ergibt sich für einen Primärstrahl, der mit der
Kristalloberfläche einen Winkel ε einnimmt, in der Beobachtungsebene ein Abstand B zwi-




Abb. 5.3.4: Entstehung von aufgespaltenen Kikuchilinien
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Elektronenstrahl (Abb. 5.3.5). Für Elektronen, die aus dem Inneren des Kristalls kommend die
Kristalloberfläche unter einem Winkel Θ erreichen, verringert sich der Austrittswinkel auf  α.
Die Größe W stellt die effektive Beugungslänge dar. In der Registrierebene ergibt sich als
Abstand zwischen der Schnittlinie SL und dem gebeugten Elektronenstrahl die Größe B ge-












α                                                                                              (5.3.5)
Damit das Kikuchiband gemäß Abb. 5.3.3 entstehen kann, muß der Elektronenstrahl im Kri-






Abb. 5.3.5: Definition der Größen Θ, α, ε, B, SL und W
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fall, d.h. falls der Kristall von einer Netzebene begrenzt wird und somit Θg in Gleichung
(5.3.3) und Θ in  Gleichung (5.3.5) identisch sind, folgt aus Gleichung (5.3.4) für ε = 0 und























WnBn                                                                              (5.3.6)
Die Vernachlässigung des Winkels ε führt zu einem Bestimmungsfehler des MIP´s der
von der Beugungsordnung der Kikuchilinie abhängt. In [Gau71] wurde für die Auswertung
von Kikuchilinien 3. und 4. Ordnung bei Wolfram und einem  ε =3° das MIP um einen abso-
luten Fehler von 3 % erhöht und bei der Auswertung von Kikuchilinien der 7. und 8. Ordnung
um 21 % erhöht. Für die spätere Auswertung wurden daher nur Kikuchilinien bis zur 4. Ord-
nung und Einfallswinkel die kleiner als 3° sind ausgewertet.
Unter Ausnutzung der Gleichung (5.3.6) sind zwei Auswertemethoden für experi-
mentell ermittelte Kikuchidiagramme möglich. Werden die Quadrate der gemessenen Ab-
stände Bn in Abhängigkeit von dem Quadrat der Beugungsordnung n der jeweiligen Kikuchi-
linien graphisch aufgetragen, so ergibt sich eine Gerade und deren Schnittpunkt mit der Ordi-
nate liefert das Potential. Der entscheidende Nachteil dieser Bestimmungsmethode ist die
stark fehlerbehaftete experimentelle Bestimmung der Schnittlinie SL. Daher wurde in [Gau71]
die Bestimmungsmethode in der Weise modifiziert, daß die Differenz zweier Werte Bn für
Kikuchilinien unterschiedlicher Ordnung  n  zur Auswertung herangezogen wird.
Dadurch erübrigt sich die genaue Kenntnis der Schnittlinie SL. Diese Methode ist bei
der Auswertung von Si(111)- und 6H-SiC(0001)-RHEED-Bildern zur Anwendung gekom-
men. In der Abbildung 5.3.6 sind 35kV-RHEED-Bilder mit den Kikuchilinien dargestellt. Es
handelte sich um nicht fehlorientierte Wafer. In der Abb. 5.3.6 sind die Ordnungen der paral-
lelen Kikuchilinien seitlich an dem Bild angegeben. Obwohl die verwendeten Wafer keine
off-Orientierung aufweisen, reicht die noch vorhandene Unebenheit der Wafer aus, daß der
Effekt gemäß Abb. 5.3.4 auch hier zu einer Aufweitung der parallelen Kikuchilinien führt.
Die Aufspaltung bzw. Verbreiterung der Linien wächst mit kleiner werdendem Braggwinkel.
Die mit n=2 indizierten Kikuchilinien in Abb. 5.3.6 weisen einen breiteren Intensitätssaum
auf, als die mit n=3 bzw. höher indizierten Linien.












Abb. 5.3.6:  Reflexions-Kikuchi-Diagramme im 0110  Azimut einer a)  Si(111)-
und einer b) 6H-SiC(0001)-Oberfläche.
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Die 6H-SiC-Probe wurde zur besseren Erkennbarkeit der Kikuchilinien leicht aus dem
0110  Azimut herausgedreht.  Die RHEED-Bilder wurden für unterschiedliche Spannungen
in dem Bereich von 15 kV- 35 kV bei einer Variation der Einfallswinkel ausgewertet.














Abb. 5.3.7: Ermittlung des MIP´s von Si (a) und 6H-SiC (b).
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Zu jeder Beschleunigungsspannung wurden 7 RHEED-Bilder mit unterschiedlichen Einfalls-
winkeln aufgenommen. Der Mittelwert des MIP´s beträgt für Si 11,7 V (Abb. 5.3.7 a). Die
Toleranz bei der experimentellen Auswertung der Kikuchilinien liegt in der Größenordnung
von + 10 %. In [Gau71] ist der Wert mit 11,5 V für Silizium mit einer Toleranz von +1 V be-
stimmt worden. In [Mül94] wird das mittlere innere Potential für Silizium mit 12 eV angege-
ben. Die Auswertung der Kikuchilinien für 6H-SiC liefert gemäß Abb. 5.3.7 b ein Potential
von  15,4 V. Vergleichswerte für die mittleren inneren Potentiale der einzelnen SiC-Polytypen
liegen in der Literatur derzeit nicht vor. Die MIP´s für 3C-SiC, GaN und AlN konnten auf-
grund mangelnder Kristallqualität nicht bestimmt werden.
 Das MIP kann mittels einer Hartree Fock Rechnung theoretisch bestimmt werden. Die
Übereinstimmung mit experimentellen Werten wird in [Vai56] diskutiert. Auffallend ist hier
die relativ gute Übereinstimmung zwischen der Theorie und der Messung bei Strukturen aus
einem Element und die schlechte Übereinstimmung insbesondere bei Verbindungen mit stark
ionischem Anteil, was bei Silizium und Siliziumcarbid nicht vorliegt. In [Doy68] findet sich
eine umfangreiche Zusammenstellung von Doyle - Turner – Fit - Parametern, die aus einer
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Die Größe 0ε  stellt die elektrische Feldkonstante dar und das Volumen der Elementarzelle
wird mit Ω  in der Gleichung (5.3.7) berücksichtigt. Für die Berechnung des Potentials wer-
den die Atome innerhalb einer Elementarzelle berüchsichtigt, die in Gleichung (5.3.7) mit α
durchnummeriert sind. Das spezfische Streuverhalten der einzelnen Atome wird mit Doyle-
Turner Fit-Parmeter  beschrieben. Für Silizium lauten diese Parameter:
    a1              b1          a2             b2               a 3           b 3           a4             b4
6,2915     2,4386    3,0353      32,3337      1,9891     0,6785    1,541     81,6937
Der theoretische Wert für das MIP von Silizium gemäß obiger Formel berechnet sich
zu 13,7 V.
Entsprechend wurde das MIP auch für 6H-SiC berechnet. Dazu benötigt man neben
dem Koeffizienten des Doyle-Turner Potentials für Silizium noch die Koeffizienten für
Kohlenstoff:
    a1              b1          a2             b2               a 3           b 3           a4             b4
  2,31        20,8439   1,02         10,2075        1,5886    0,5687    0,865      51,6512
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Mit der Gleichung (5.3.7) ergibt sich für das 6H-SiC ein Wert von 17,5 V. Das MIP für Dia-
mant ergibt sich nach diesem Formalismus zu 21,4V. Der experimentelle Wert für Diamant in
der Literatur [Bee35] liegt bei 20,8 +  0,7 V. Es ist  zu erwarten, daß das MIP von 6H-SiC
zwischen dem MIP für Silizium und Diamant liegt, was gemäß der Formel (5.3.7) und den
experimentellen Werten auch bestätigt wird. Der theoretische Wert für das MIP liegt beim
6H-SiC genauso wie beim Silizium über dem experimentell ermittelten. Aus der Gleichung
(5.3.7) ist der wichtige Schluß zu ziehen, daß die einzelnen Polytype des SiC´s keinen we-
sentlichen Unterschied bei den MIP´s zeigen sollten. Die beteiligten Atome mit ihren spezifi-
schen Streuquerschnitten sind gleich. Die spezifische Dichte der einzelnen Polytype ist bis auf
die dritte Nachkommastelle identisch [Har95]. Das bedeutet für Gleichung (5.3.7), daß das
Verhältnis zwischen der Doppelsumme und dem Elementarzellenvolumen konstant bleibt.
Damit wird das MIP als polytypunabhängig bei SiC betrachtet. Diese ermittelten Werte des
MIP´s ermöglichen nun eine verbesserte Auswertung der experimentellen Ergebnisse und ei-
ne genauere Simulation der RHEED-Bilder.
Die Kenntnis des MIP´s kann für eine Einfallswinkelbestimmung des Elektronen-
strahles benutzt werden. In Abb. 5.3.5 wird der Einfallswinkel  ε  von der verlängert gedach-
ten Oberflächennetzebene und dem Primärstrahl aufgespannt. Falls die effektive Beugungs-
länge W, die Beschleunigungsspannung U und die Ordnung der Kikuchilinien bekannt ist,
kann mit Gleichung (5.3.4) der Abstand zwischen der Schnittlinie SL und der Kikuchilinie in
der Registrierebene berechnet werden. Da der Primärstrahl in den RHEED-Bildern gut zu de-
tektieren ist, kann zusammen mit der Größe SL der Winkel  ε  bestimmt werden. Diese Me-
thode ist eine alternative Methode zur Winkelbestimmung mittels Schattenkante wie sie von
[Gif95] und [Mül94] angewandt wurde. Die Schattenkante bildet experimentell keinen schar-
fen Kontrast. Die Bestimmung wird durch einen stetigen Intensitätsabfall erschwert. Die an-
dere mögliche Winkelbestimmung mittels Halbierung des Abstandes zwischen durchgehen-
dem und reflektiertem Elektronenstrahl ist bezüglich der Detektion des reflektierten Elektro-
nenstrahles im Beugungsbild problematisch. Die Überlagerung von Kikuchilinien mit den In-
tensitätsstrichen verändert die Intensitätsmodulation im RHEED-Bild. Damit ist der reflek-
tierte Elektronenstrahl auf dem (00)-Stab oft nur schlecht auszumachen.
Eine andere Bedeutung des MIP´s liegt im Bereich der Simulation. Neben der direkten
Bedeutung als Simulationsparameter hat auch hier die Schattenkante bzw. die Schnittlinie SL,
die man mit den Kikuchilinien und dem MIP auch in dem experimentellen Bild bestimmen
kann, eine zentrale Bedeutung beim Vergleich von simulierten- und experimentellen Bildern.
Neben den Abständen zwischen den Beugungsstrichen muß die RHEED-Simulation auch die
Intensitätsmodulation auf den Strichen gemäß dem Experiment richtig wiedergeben. Die In-
tensitätsmodulation beginnt an der Schattenkante und läuft dann mit größer werdendem Ab-
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stand zur Schattenkante im reziproken Raum aus. Ein Vergleichsstartpunkt zwischen Simula-
tion und dem Experiment kann also nur die Schattenkante liefern. Die Auswertung der Li-
nescans zur Bestimmung der Oberflächenrekonstuktionen, Polytypausbildungen und Mor-
phologieveränderungen der Oberfläche kann auch hier mit der Bestimmung der Schattenkante
aus dem Potential verbessert werden.
5.4      Zusammenfassung der experimentellen  Ergebnisse
(1) Der lineare Schwächungsfaktor des Extinktionskoeffizienten für die RHEED-
Simulationen von Silizium und Siliziumcarbid  beträgt ς = 0,021 nm -1.
(2) Das mittlere innere Potential (MIP)  für die Elektronenbeugung wurde aus den Kikuchili-
nien für Silizium und  6H-SiC ermittelt. Das experimentell ermittelte Potential beträgt für
Silizium 11,7 V und für 6H-SiC 15,4 V. Die Bestimmung des mittleren inneren Potentials
von 3C-SiC, AlN und GaN war auf Grund der mangelnden Kristallqualität nicht möglich.
(3) Es konnte aus der Berechnung des mittleren inneren Potentials eine Vorgehensweise für
die Bestimmung des Einfallswinkels ermittelt werden. Damit ist man bei der Auswertung
des experimentellen RHEED - Bildes nicht mehr auf die kontrastarme Schattenkante an-
gewiesen.
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6         Kristallographische Strukturen der Kristalloberfläche
Die  Siliziumoberfäche, die sich bei einem Schnitt durch die Diamantstruktur ergeben
würde, ist eher von theoretischer als von praktischer Bedeutung. Diese Oberflächen sind nur
zu erzielen, falls im Ultrahochvakuum ein nahezu perfekter Kristall gespalten wird. Sind diese
Bedingungen nicht gegeben, so hat Silizium im allgemeinen die Tendenz, sich an der Luft mit
einer Siliziumoxidschicht zu überziehen. Diese Schicht ist aber von amorphem Charakter und
für eine epitaktische Abscheidung nicht zu verwenden. Die Si-Oberfläche muß also gereinigt
werden. Für eine gereinigte Oberfläche im Ultrahochvakuum ergibt sich damit aber das
Problem der nicht abgesättigten freien Valenzen an der Oberfläche. Dies ist ein energetisch
sehr ungünstiger Zustand. Ist eine gewisse Beweglichkeit der Siliziumatome aufgrund einer
bestimmten Temperatur gegeben, so durchläuft die Si-Oberfläche einen
Transformationsprozeß. Bei diesem Umwandlungsprozeß wird die Anzahl der freien
Valenzen der Oberfläche verringert. Damit wird eine ehemals ´glatte´ Oberfläche auf der
atomaren Skala Erhebungen und Absenkungen von Atomen durchlaufen. Die Oberfläche
ordnet sich neu, man spricht daher von der Rekonstruktion einer Oberfläche. Die Art der
Rekonstruktion ist von der kristallographischen Orientierung des Ausgangskristalls, von der
Temperatur und von der Art und der Konzentration der Fremdatome auf der
Siliziumoberfläche abhängig.
Für die  Oberflächenrekonstruktion ergeben sich bezüglich der Anordnung zur
Oberfläche des Grundmaterials zwei Fälle. In dem einen Fall ist die Oberflächenstruktur
unabhängig von der Unterlage, es liegen keine sich wiederholenden Anordnungen der
Oberflächenzellen zur Unterlage vor. Diese Rekonstruktion wird auch als inkommensurabel
bezeichnet. In dem anderen Fall, der für die folgenden Abschnitte ausschließlich von
Bedeutung ist, kann die periodische Fortsetzung und Lage der Oberflächenelementarzelle mit
der Unterlage beschrieben werden. Dieser Rekonstruktionstyp wird mit kommensurabel
bezeichnet. Für die Bezeichnung dieser Rekonstruktionstypen hat sich die Wood Notation
durchgesetzt, die im folgenden erläutert wird.
Sind die Basisvektoren a1 und a2 die Translationsvektoren, die die primitive
Einheitszelle des Substrates aufspannen und  e1 und e2  die Translationsvektoren  der
Rekonstruktion, so bildet man die Längenverhältnisse 11 aen =  und 22 aem =  und
den Winkel ϕ zwischen den Einheitszellen { }21 ,aa  und  { }21,ee .
Zusammen mit der chemischen Bezeichnung der Unterlage und den Millerschen
Indizes h, k und l der Oberfläche erhält man die Bezeichnung der Oberflächenstruktur.
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< Material > (hkl) – i(n x m) R ϕ -Fremdatom
Der Platzhalter i steht entweder für p (primitiv) oder c (zentriert) entsprechend wie die
Einheitszelle der Rekonstruktion definiert ist. Steht vor der Klammer weder ein p noch ein c
ist automatisch die primitive Bezeichnung gemeint. Entsprechendes gilt für den Winkel ϕ. Ist
der Winkel Null, dann wird R ϕ ebenfalls weggelassen. In bestimmten Fällen wird die
Rekonstruktion durch Fremdatome induziert. Dies wird in der obigen Notation berücksichtigt,
indem das chemische Symbol des Fremdatoms an die Rekonstruktionsbezeichnung angehängt
wird. In der folgenden Abbildung ist dies an einigen Beispielen erläutert.
Abb. 6.1: Typische Geometrien von Oberflächenrekonstruktionen, Linien
repräsentieren Überstrukturen mit ihren Oberflächenelementarzellen. Die
Beschreibungen c(2x2) und p(√2x√2)R45° sind einander im kubisch
flächenzentrierten (fcc) (100) - und (110) – Oberflächengitter (II, IV) sowie im
kubisch raumzentrierten (bcc) (100)-Oberflächengitter äquivalent. Die
Bezeichnung (hcp) in (I) steht für hexagonal dichteste Packung [Hen94].
In Abb. 6.1 (IV) bedeutet z.B. p(2x1), daß die Ausrichtung der Oberflächenelementarzelle der
Rekonstruktion mit der zweidimensionalen Elementarzelle des Grundgitters identisch ist, aber
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einen doppelt so großen Basisvektor besitzt. Das die Überstrukturen größere Elementarzellen
als das Grundgitter aufweisen, hängt mit dem bereits diskutierten Bestreben der
Festkörperoberfläche zusammen, die Anzahl der freien Valenzen zu minimieren. Der Zusatz c
vor der Angabe der Überstruktur gibt an, daß es sich um eine zentrierte Struktur handelt.
Unter Ausnutzung dieser Punktsymmetrie können diese Überstrukturen auch mit gegenüber
dem Grundgitter um 45° gedrehten kürzeren Basisvektoren beschrieben werden, {c(2x2) =
p(√2x√2)R45° in Abb. 6.1 (II) und Abb. 6.1 (IV)}.
Nach der Reinigung der Si-Wafer in dem Wasserstoffplasma und der MBE, wie es in
Abschnitt 3.1  beschrieben wurde, stellen sich bestimmte Si-Rekonstruktionen ein. Auf der
Si(111)-Oberfläche ist dies die Si(111) (7x7) – und auf der Si(100)-Oberfläche die Si(100)
p(2x1)-Rekonstruktion. Die Veränderung dieser Ausgangsrekonstruktionen unter dem Einfluß
von Kohlenstoff wird in Kapitel 7 ausführlich behandelt.
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7         Kohlenstoff induzierte Rekonstruktionen auf der Si-Oberfläche
Für die Gewinnung von grundlegenden Kenntnissen zur Wechselwirkung von Kohlen-
stoff mit den Siliziumoberflächen ist es notwendig, die Initialstadien der Karbonisierung in
situ zu beobachten. Zu diesem Zweck wurden die Karbonisierungsexperimente in der SSMBE
und die in situ Prozeßbeobachtung mittels RHEED durchgeführt. Das Hauptaugenmerk soll
auf die Veränderung der Oberflächenrekonstruktionen während der Interaktion mit Kohlen-
stoff gerichtet werden. In der Literatur existieren Unklarheiten zu dem Einfluß von Kohlen-
stoff auf die Rekonstruktionsumbildungen [Mik98]. Desweiteren sind Mißverständnisse bei
der Interpretation von Beugungsbildern der kohlenstoffinduzierten Rekonstruktionen vorhan-
den [Tak96]. Die Existenzbereiche der Kohlenstoff induzierten Rekonstruktionen auf der
Si(100)- und der Si(111)-Oberfläche sollen in einem größeren Temperaturbereich (400°C -
1000°C) als derzeit in der Literatur bekannt in Phasendiagrammen zusammengestellt werden.
Für den kohlenstoffinduzierten Umbau der Si-Oberfläche ist der Kohlenstoffdiffusionskoeffi-
zient ein entscheidender Parameter. Daher soll die zeitliche Entwicklung der RHEED-
Intensität der Rekonstruktionen erstmalig zur Bestimmung des Kohlenstoffdiffusionskoeffizi-
enten auf rekonstruierten Oberflächen benutzt werden. Die Ermittlung der zeitabhängigen
RHEED-Intensitätsveränderung der Rekonstruktionen wird auch die Basis für Strukturmo-
delle der kohlenstoffinduzierten Rekonstruktionen in späteren Abschnitten 8.2 und 8.3 sein.
Im folgenden Teil des Kapitels werden zuerst die Transformationen der Rekonstruktionen auf
der Si(111)- und anschließend auf der Si(100)-Oberfläche untersucht.
7.1      Wechselwirkung von Kohlenstoff mit der Si(111)-Oberfläche
Die Abbildung 7.1.1 zeigt eine typische Sequenz von RHEED-Bildern während der
Karbonisierung mit einem Kohlenstofffluß von 5,55 ⋅ 10 13 cm 2− s 1−  und bei einer Substrat-
temperatur von 660°C. Nach  der  Reinigungsprozedur kann mit RHEED die (7x7)-
Rekonstruktion detektiert werden. Die Oberfläche wurde dann dem Kohlenstofffluß ausge-
setzt. Die Interpretation der je nach Azimut auftretenden Rekonstruktionsstriche wird mit ei-
ner Darstellung des reziproken Raumes erleichtert. Mit der Tabelle 7.1.1 ist ein Überblick
über die eingestellten Azimute und die zu beobachtenden Strichkonstellationen im Beugungs-
bild gegeben. Während der Interaktion mit Kohlenstoff durchläuft die Si(111)-Oberfläche ei-
ne Transformation die die (7x7)-Rekonstruktion zu einer ( 33x ) R30°-Rekonstruktion um-
bildet. Dies zeigt sich darin, daß in dem [112]-Azimut diese Rekonstruktion zwei Intensitäts-
streifen zwischen den Intensitätsstäben des Si-Volumenmaterials in dem RHEED–Bild (Abb.
7.1.1 e) aufweist, aber keine Rekonstruktionsstreifen in dem [110]-Azimut (Abb. 7.1.1 b).
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Abb. 7.1.1: RHEED-Bilder (30 kV) der Si(111)-Oberfläche bei einer Pro-
zeßtemperatur von 660°C und einem Kohlenstofffluß von
5,55 ⋅ 1013 cm 2− s 1−
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Eine fortschreitende Karbonisierung reduziert die Intensität der ( 33x ) R30°-
Rekonstruktionsstreifen und Beugungspunkte des 3C-SiC lassen auf einen 3C-SiC-Wachs-
tumsprozeß schließen (Abb. 7.1.1 c, Abb. 7.1.1 f). Um einen detailierteren Einblick in diesen
Wechselwirkungsprozeß des Kohlenstoffs mit der Si(111)-Oberfläche zu bekommen, wurden
die aufgenommenen RHEED-Bilder in Echtzeit untersucht. Die zeitliche Entwicklung der
RHEED-Intensitäten wurde mit einer Timescan - Untersuchung am Computer durchgeführt.
Ein Timescan von der Intensität der Rekonstruktionsstreifen in dem [112]-Azimut ist in
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Tabelle 7.1.1:  Darstellung des reziproken Raumes für die (7x7)- und der ( 33x ) R30° -
C Rekonstruktion in der Si(111) Ebene (Draufsicht). Die mit 1 und 2 bezeichneten Pfeile
zeigen die entsprechende Blickrichtung für den [112]- und [110]- Azimut.
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Als Beginn für die SiC - Bildung wurde der Zeitpunkt ti festgelegt. Die Zeiten




















(    und ti  wurden für unterschiedliche Temperaturen und
Raten bestimmt.  Die Transformation der Si(111)-Oberfläche von der (7x7)-Rekonstruktion
zur Kohlenstoff induzierten ( 3 3x ) R30°-Rekonstruktion unmittelbar vor der SiC - Bildung
spielt eine entscheidende Rolle für die Initialbildung des SiC. Die Oberflächenenergie von der
Silizium induzierten  ( 3 3x ) R30°-Rekonstruktion ist nur geringfügig höher als die von der
Si(111) (7x7)-Oberfläche [Nor89,Van89,Mea89]. Daher muß in dem hier diskutierten Fall der
Kohlenstoff induzierten Rekonstruktion der exakte Mechanismus hinsichtlich des substitutio-
nellen- und des interstitiellen  Einbaus bzw. eine Mischung aus beiden Möglichkeiten disku-
tiert werden. Deswegen ist die Kenntnis über die Kohlenstoffmenge, die für die vollständige
Transformation der Si(111)-Oberfläche in eine  ( 3 3x ) R30°-Rekonstruktion notwendig ist,
Abb. 7.1.2: RHEED-Intensitätsverläufe bei der Karbonisierung (SSMBE) der Si(111)-
Oberfläche bei einer Prozeßtemperatur von 660°C und einer C-Rate 3, der (7x7)-
Rekonstruktion (a), der ( 33x ) R30°-C-Rekonstruktion (b) und des 3C-SiC-Beugungs-
punktes (c)
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für diese Diskussion von Bedeutung. In Abb. 7.1.3 ist die  abgeschiedene Kohlenstoffmenge
während der Ausbildung des ( 3 3x ) R30°-Rekonstruktionsmaximums in dem Temperatur-
bereich 400°C – 850°C dargestellt.
 In der logarithmischen Arrhenius-Darstellung (Abb. 7.1.3) können die experimentel-
len Werte mit zwei Aktivierungsenergien zwischen 400°C - 660°C und 660°C - 850°C ange-
fittet werden. In dem ersten Temperaturbereich erreichen die RHEED-Rekonstruktionsstreifen
bei näherungsweise einer Monolage ihr Intensitätsmaximum. Wenn für die atomare Konfigu-
ration der Kohlenstoff induzierten  ( 3 3x ) R30°-Rekonstruktion die gleiche Geometrie wie
für die anderen Gruppe IV Elemente Sn [Gan91] und Pb [Nog88] auf Si(111) angenommen
wird, so wären 1/3 Monolage für den strukturellen Aufbau der Rekonstruktion notwendig. Da
zum Zeitpunkt des Intensitätsmaximums noch keine SiC-Bildung mit RHEED erkennbar ist,
muß zwangsläufig ein Teil des Kohlenstoffs in die oberflächennahen Siliziumschichten dif-
fundiert sein. In dem ersten Temperaturbereich errechnet sich die Aktivierungsenergie mit
Abb. 7.1.3:  Zeitpunkt des Maximums für einen Kohlenstofffluß von 5,55 ⋅ 1013 Atome
cm-2 s-1  umgerechnet in Kohlenstoffmonolagen als Funktion der inversen Temperatur
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0,22 eV. In dem höheren Temperaturbereich (660°C - 850°C) tritt das Intensitätsmaximum
zwischen 1 und 0,1 Monolagen Kohlenstoff auf, wobei die Aktivierungsenergie 0,45 eV be-
trägt. Es ist davon auszugehen, daß das gleichzeitige Auftreten von SiC-Beugungspunkten bei
höheren Temperaturen in dem RHEED-Bild ein Hinweis darauf ist, daß sich die ( 3 3x )
R30°-Rekonstruktion nicht mehr auf der gesamten Si(111)-Oberfläche ausbildet und so das
Intensitätsmaximum bei kleineren  Bedeckungsgraden auftritt. Dadurch wird eine höhere Ak-
tivierungsenergie der Rekonstruktion vorgetäuscht. Da der Kohlenstoff bei den höheren Tem-
peraturen auch direkt an der Oberfläche mit Silizium reagiert, steigt der Anteil Kohlenstoff,
der in tiefere Schichten diffundiert, nicht in dem Maße an wie der thermisch aktivierte Diffu-
sionsprozeß vermuten lassen würde. Die Existenz der (7x7)-Rekonstruktion, der ( 3 3x )
R30°-Rekonstruktion und der Bildung von SiC hängt gemäß Abb. 7.1.4. von der Temperatur
und der Kohlenstoffmenge ab, welche auf der Oberfläche abgeschieden ist.
 Die ermittelten charakteristischen Zeiten sind mit dem jeweils eingestellten Kohlen-




































Abb. 7.1.4: Phasendiagramm  für die Karbonisierung der Si(111)-Oberfläche
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In dem Temperaturbereich 574°C - 660°C konnte eine bestimmte Abfolge der Transformation
der Si(111)-Oberfläche während der Wechselwirkung mit Kohlenstoff festgestellt werden.
Während die  (7x7)-Rekonstruktion verschwand,  stieg die Intensität der  ( 3 3x ) R30°-
Rekonstruktion  an. Bei näherungsweise 3 Monolagen Kohlenstoff verschwand auch diese
Rekonstruktion und bei 3,5 Monolagen Kohlenstoff setzte für RHEED sichtbar die SiC-
Bildung ein. In dem Temperaturbereich 660°C - 750°C konnte die SiC-Bildung vor dem voll-
ständigen Verschwinden der  ( 3 3x ) R30° Rekonstruktion beobachtet werden. Bei höheren
Temperaturen wurde der Beginn der SiC - Bildung schon bei einer Bedeckung von weniger
als 0,2 Monolagen Kohlenstoff detektiert. Das bedeutet, daß der Kohlenstoff direkt an der
Oberfläche mit dem Silizium reagieren muß und der Kohlenstoff steht dann nicht mehr für die
( 3 3x ) R30°-Rekonstruktion zur Verfügung, so daß der Anteil der Oberfläche, die den Re-
konstruktionswechsel durchführen kann, kleiner ist.
Die Temperaturabhängigkeit der beobachteten Rekonstruktionen und der Bildung von
SiC bei einem Kohlenstofffluß von 5,55 ⋅ 1013 cm−2 s−1 kann mit folgendem Schema zusam-
mengefaßt werden:
  TSubstrat < 470°C              :   (7x7)Si  →   Kohlenstoff
  470°C≤ TSubstrat≤ 660°C:   (7x7)Si  →  ( 3 3x ) R30°→(1x1)SiC,
  660°C < TSubstrat ≤ 850°C:   (7x7)Si →  {( 3 3x ) R30° + (1x1)SiC}→(1x1)SiC
                  TSubstrat >850°C:   (7x7)Si →  (1x1)SiC
Es existieren in der Literatur nur einige Arbeiten, die die Wechselwirkung von Koh-
lenstoff mit der Si(111)–Oberfläche untersuchen. Während der Karbonisierung der Si(111)-
Oberfläche mit Ethylen hat Charig et al. [Cha69] eine  ( 3 3x ) R30°-Rekonstruktion beob-
achtet. Für den Fall der Transformation der Siliziumoberfläche in der SSMBE wurde in Ci-
malla et al. [Cim98b] die Abb. 7.1.3 veröffentlicht. Derzeit ist in der Literatur keine genaue
Kenntnis über die atomare Struktur der Si(111) ( 3 3x ) R30° - C-Rekonstruktion oder dem
Existenzbereich vorhanden.
Miki et al. [Mik98] ist der Meinung, daß diese Rekonstruktion in dem Temperaturbe-
reich 400°C - 600°C unabhängig von der Kohlenstoffanreicherung an der Oberfäche ist. In ei-
ner anderen Veröffentlichung [Tha96] wird  die Möglichkeit diskutiert, daß Silizium eine
metastabile ( 3 3x ) R30°-Rekonstruktion in dem Temperaturbereich 550°C - 570°C indu-
ziert. Für die Silizium - Deposition wurde in dieser Arbeit Silan verwendet. Daher muß bei
diesen Experimenten noch die Rolle des Wasserstoffs geklärt werden. Die in [Rog97] durch-
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geführten Experimente könnten diesen Verdacht erhärten. In diesem Artikel wurde eine
Si(111)-Oberfläche mit atomaren Wasserstoff geätzt, auf 560°C aufgeheizt und anschließend
auf Raumtemperatur abgekühlt. Die Untersuchung mit  STM ergab eine ( 3 3x ) R30°-
Rekonstruktion nach dieser Oberflächenbehandlung. Im Gegensatz zu den Aussagen von Miki
et al. [Mik98] lassen die vorgestellten experimentellen Ergebnisse den Schluß zu, daß die
( 3 3x ) R30°-Rekonstruktion in dem Temperaturbereich von 400°C - 825°C durch eine In-
duzierung  mit Kohlenstoff hervorgerufen werden kann. Der Einfluß von Wasserstoff kann in
der SSMBE ausgeschlossen werden, da hier elementarer Kohlenstoff verwendet wird.
Für die andern  Gruppe IV - Elemente konnte ebenfalls eine  ( 3 3x ) R30°-
Rekonstruktion in der Literatur beobachtet werden. In der Veröffentlichung [Gan91] wurde
eine vollständige Transformation der Si(111)-Oberfläche bei einer Bedeckung mit 1/3 ML Pb
ermittelt. Dieser Bedeckungsgrad mit Blei konnte von [Nog88] bestätigt werden. Für Zinn
und Germanium ist die ( 3 3x ) R30°-Rekonstruktion in [Kub90] beobachtet worden. Für
die Gruppe III Elemente In, B, Al und Ga konnte die  ( 3 3x ) R30°-Rekonstruktion eben-
falls in der Literatur gefunden werden. In der Arbeit von [Woi93] wurde ein Wert von 1/3 ML
Indium  für diese Rekonstruktion ermittelt. Als atomare Position in der Rekonstruktion wurde
die T4 - Geometrie bevorzugt. Für das kleinere Boratom, welches bei einem Bedeckungsgrad
von 1/3 ML die ( 3 3x ) R30°-Rekonstruktion induziert, konnte [Won95] die S5 – Position
ermitteln. Yoshimi Horio et al [Hor98] konnten auf der Si(111)-Oberfläche eine Aluminium
induzierte ( 3 3x ) R30°-Rekonstruktion nachweisen. Eine quantitative Untersuchung von
[Zot95] ergab bei 600°C eine optimale Bedeckung von 1/3 ML Aluminium. Analog zu dem
Indium wurde für die atomare Position eine T4 - Position favorisiert. Eine analoge Struktur
wurde für die Gallium induzierte ( 3 3x ) R30°-Rekonstruktion in [Lif94] detektiert. Gemäß
der Auflistung der bisher experimentell gefundenen ( 3 3x ) R30°-Rekonstruktionen auf der
Si(111)-Oberfläche scheint diese Oberflächengeometrie typisch für einwertige, zweiwertige,
dreiwertige und vierwertige Elemente zu sein. Die atomaren Strukturen dieser Rekonstruktio-
nen sind im wesentlichen noch nicht bekannt.
 Mit den Untersuchungen in Abb. 7.1.3 ergab sich eine Kohlenstoffbedeckung von
rund 1 ML Kohlenstoff für das Maximum der ( 3 3x ) R30°-Rekonstruktion. Eine Diskussi-
on möglicher Strukturvorschläge mit RHEED, basierend auf diesem Ergebnis, findet man in
Abschnitt 8.2.
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7.2      Wechselwirkung von Kohlenstoff mit der Si(100)-Oberfläche
In Analogie zu der Vorgehensweise bei der Karbonisierung der Si(111)-Oberfläche
wird die Transformation der Si(100)-Oberfläche unter dem Einfluß des Kohlenstoffs unter-
sucht. In Abb. 7.2.1 ist eine typische Sequenz von RHEED-Bildern während der Karbonisie-
rung mit einem Kohlenstofffluß von 5,7 ⋅ 1013 cm−2 s−1  und einer Substrattemperatur von
660°C wiedergegeben. In der Tabelle 7.2.1 ist zum besseren Verständnis der im RHEED-Bild
auftretenden Strichkonfigurationen der reziproke Raum dieser Rekonstruktionen in Draufsicht
mit Andeutung des [100]- und des [110]-Azimutes dargestellt. Nach der Reinigungsprozedur
konnte zwischen den Si-Volumenstrichen in dem RHEED-Bild in dem  [110]-Azimut (Abb.
7.2.1 a) ein zusätzlicher Rekonstruktionsstrich beobachtet werden. Zur gleichen Zeit konnte
in dem [100]-Azimut kein zusätzlicher Intensitätsstreifen beobachtet werden (Abb. 7.2.1 e).
Dieses RHEED-Rekonstruktionsstreifenmuster ist mit einer Doppel-Domänen  Si(100)
p(2x1)- Rekonstruktion zu erklären (Tabelle 7.2.1). Nach dem Start des Karbonisierungspro-
zesses sind im [100]-Azimut jeweils drei Rekonstruktionsstriche zwischen den RHEED-Si-
Volumenstrichen zu erkennen (Abb. 7.2.1 f). In der anderen Hauptrichtung, dem [110]-
Azimut, ist weiterhin nur ein Rekonstruktionsstrich zwischen den Si-Volumenstrichen zu er-
kennen (Abb. 7.2.1 b). Die Auswertung von Abständen der RHEED-Intensitätsstreifen von
Zwischenrichtungen läßt den Schluß zu, daß es sich um eine Si(100) c(4x4)-Rekonstruktion
handelt. Eine weitere Wechselwirkung  der Si(100)-Oberfläche mit dem Kohlenstofffluß führt
zu einer Veränderung des Intensitätsverhältnisses zwischen den Rekonstruktionsstreifen im
[100]-Azimut (Abb. 7.2.1 f). Die Intensität von dem (1/2 1/2)-Strich (der mittlere von den drei
Rekonstruktionsstreifen) verschwindet bei weiterer Karbonisierung (Abb. 7.2.1 g) langsamer
als die der  (1/4 1/4)- und (3/4 3/4)-RHEED-Streifen. In dem [110]-Azimut kann der einzelne
Rekonstruktionsstrich (0 1/2) weiterhin beobachtet werden (Abb. 7.2.1 c). Die RHEED-Bilder
Abb. 7.2.1 c und Abb. 7.2.1 g werden mit den Rekonstruktionsstreifen einer Si(100) p(2x2)-
Rekonstruktion erklärt, gemäß Tabelle 7.2.1. Eine Si(100) c(2x2)-Rekonstruktion kann diese
in RHEED beobachtete Bildsequenz nicht erklären. Für die Herausbildung dieser Rekon-
struktion hätte die Intensität des Rekonstruktionsstreifens (0 1/2) in dem [110]-Azimut sich in
dem gleichen Maße verringern müssen, wie die der (1/4 1/4)- und (3/4 3/4)-Streifen in dem
[100]-Azimut.  Daher ist es ungewöhnlich, daß Takaoka et al [Tak96] bei der Reaktion der
Si(100)-Oberfläche mit Ethan eine Si(100) c(2x2)-Rekonstruktion beobachtet haben wollen.
Eine weitere Interaktion mit Kohlenstoff führt zu 3C-SiC Wachstum, wie es aus den Beu-
gungspunkten in den RHEED-Bildern zu entnehmen ist (Abb. 7.2.1 d und Abb. 7.2.1 h). Für
eine detailierte Untersuchung sind die RHEED - Bilder des [110]-Azimuts (Abb. 7.2.2 a) und
des [100]-Azimuts (Abb. 7.2.2 b) in Echtzeit ausgewertet worden.
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Abb. 7.2.1: RHEED-Bilder der Si(100)-Oberfläche bei einer Prozeßtempe-
ratur von 660°C und einer C-Rate 3




















































































Tabelle 7.2.1:  Prinzipdarstellung des reziproken Raumes für die Rekonstruktionen
auf der Si(100) – Oberfläche in Draufsicht. Die mit 1 und 2 bezeichneten Pfeile zei-
gen die Blickrichtung für den [100]- und [110]-Azimut.
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( )21 0Si nt
( )21 0Si rt
( )21 0Si mt
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( )21 0Si
Abb. 7.2.2: Zeitliche Entwicklung des RHEED-Intensitätsverlaufes bei der
Karbonisierung (SSMBE) der Si(100)-Oberfläche, Prozeßtemperatur 660°C,
Kohlenstofffluß von 5,7 ⋅ 1013 cm-2 s-1,
a) [110] Azimut Si(0 1/2) Beugungsstreifen
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Ein Timescan für die Intensität im [100]-Azimut (Abb. 7.2.2 b) kann durch charakteri-
stische Punkte auf der Zeitachse beschrieben werden. In diesem Azimut ist sowohl der
Si(1/2 1/2)-Strich als auch der Si(3/4 3/4)-Strich der Rekonstruktion untersucht worden. Der
Si(3/4 3/4)-Strich liefert Informationen über die c(4x4)-Rekonstruktion. Der Si(1/2 1/2)-Strich
enthält hingegen zusätzlich noch die Information über die p(2x2)-Rekonstruktion. Für die
Ermittlung des Existenzbereiches der c(4x4)-Rekonstruktion wird daher der Si(3/4 3/4)-Strich
herangezogen. Nach dem Beginn der Wechselwirkung des Kohlenstoffs mit der Si(100)-
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(  die Rauschgrenze. Die  charakteristischen Zeitpunkte des anderen Beugungsstriches
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( . Bei einer weiteren Wechselwirkung mit Kohlenstoff, d.h. längeren Prozeßzeiten,
kann SiC-Bildung detektiert werden. Der erste mit RHEED sichtbare Hinweis ist der Beu-
gungspunkt (202). Die Intensitätsbeobachtung dieses Punktes liefert den Startpunkt der SiC-
Bildung mit ti  in Abb. 7.2.2 b. Der andere wichtige Azimut zur Beurteilung der Transforma-
tionsprozesse auf der Si(100)-Oberfläche ist der [110]-Azimut  (Abb. 7.2.2 a). In dem  [110]-
Azimut haben die Si(100) p(2x1)- und die Si(100) c(4x4)-Rekonstruktion die gleichen Strei-
fenkonfigurationen im RHEED-Bild gemäß Tabelle 7.2.2 welches mit der Literaturstelle
[Lif94] bestätigt werden kann. Dies ist wichtig für die Interpretation der Intensitätskurve. In
der Veröffentlichung [Hat 96] sind die (0 1/2) - Streifen in dem [110]-Azimut nur im Zusam-
menhang mit der Si(100) p(2x1)-Rekonstruktion diskutiert worden. Dieses zeitlich gestaffelte
Zusammenspiel  der Rekonstruktionen zeigt sich auch im Timescan (Abb. 7.2.2 a). Die Inten-




0(   ab und anschließend, nach einer weiteren Wechselwirkung der Oberfläche mit dem




wieder an. Anschließend fällt die Intensität bis zur Rauschgrenze bei tr Si )
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0(  ab. Die Menge an
elementarem Kohlenstoff, die für eine kohlenstoffinduzierte Rekonstruktion  in dem Tempe-
raturbereich von 575°C - 900°C notwendig ist, wurde noch nicht veröffentlicht. In Abb. 7.2.3
ist die Kohlenstoffmenge, die für die Herausbildung des Intensitätsmaximums  der
Si(100)c(4x4) notwendig ist, temperaturabhängig dargestellt. Der Arrhenius Plot liefert eine
Aktivierungsenergie von 0,06 eV/Atom. Das Intensitätsmaximum liegt in dem Bereich 575°C
- 900°C zwischen 1 und 0.6 Monolagen Kohlenstoff. Die Strukturvorschläge für die kohlen-
stoffinduzierte Si(100) c(4x4)-Rekonstruktion beinhalten unterschiedliche Mengen Kohlen-
stoff, 0,25 ML [Ide92], 0,4 ML [Lei99], 0,7 ML [Pan 85, Wan87]. Da ein Teil des angebote-
nen Kohlenstoffs substitutionell in die obersten Lagen eingebaut wird und ein weiterer Teil in
tiefere Lagen diffundiert, kann mit der in Abb. 7.2.3 ermittelten Kohlenstoffmenge für das
RHEED-Intensitätsmaximum alleine noch kein Strukturvorschlag für die Si(100) c(4x4)-
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Rekonstruktion bevorzugt werden. Diese Fragestellung ist Thema in einem gesonderten Ab-
schnitt 8.3.
Entsprechend der Betrachtung bei der Si(111)-Oberfläche ist das Auftreten der Rekon-
struktionen sowohl abhängig von der Temperatur als auch von der Kohlenstoffmenge, welche
auf der Oberfläche abgeschieden ist (Abb. 7.2.4). In den Experimenten konnte die Si(100)
c(4x4) Rekonstruktion in einem weiten Temperaturbereich (575°C - 900°C) beobachtet wer-
den. Die Umwandlung der p(2x1) zur c(4x4) wurde mit den RHEED-Bildern des [100]-





(  und des [110] Azimuts der Zeit tn Si )
2
1
0(  mit näherungsweise dem
gleichen Kohlenstoffangebot von 0,2 Monolagen Kohlenstoff in dem Temperaturbereich
575°C – 900°C bestimmt. Aus Abb. 7.2.4 folgt weiter, daß die Si(100) c(4x4)-Rekonstruktion
bis zu einem Kohlenstoffangebot von 3 Monolagen Kohlenstoff bei 575°C und bis zu 0,8
Monolagen Kohlenstoff bei 900°C existiert. Die Zeit zwischen dem Prozeßstart und dem Ver-











(  variiert in dem Temperaturbereich 575°C - 800°C. Diese mit den Timescans quantita-
tiv erfaßten Intensitätsvariationen sind neben den RHEED - Bildern Abb. 7.2.1 c und Abb.
7.2.1 g ein Hinweis auf die Existenz der Si(100) p(2x2)-Rekonstruktion.
Abb. 7.2.3: Zeitpunkt des Maximums für einen Kohlenstofffluß von  5,7 ⋅
1013 cm-2 s-1 umgerechnet in Kohlenstoffmonolagen als Funktion der inversen
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Aus der Abb. 7.2.4 ist zu erkennen, daß die Si(100) p(2x2)-Rekonstruktion bei einer Kohlen-
stoffbedeckung zwischen 1,5 und 2,5 Monolagen Kohlenstoff auftritt. Der Existenzbereich
der Kohlenstoff induzierten Si(100) p(2x2)-Rekonstruktion, aus RHEED-Bildern ermittelt, ist
in der Literatur bisher noch nicht veröffentlicht worden. In einigen Arbeiten [Kus97, Lüt98,
Tak96] wird davon berichtet, daß nach der Herausbildung der Si(100) p(2x2) eine Transfor-
mation in eine Si(100) p(2x1) zu beobachten war. Für die Erkennbarkeit der  Rekonstruktion
in den Timescans müßte die Zeitdifferenz tr Si )
2





( , was aber in
den Experimenten keine signifikante Zeitdifferenz ergab. Die Temperaturabhängigkeit der
beobachteten Rekonstruktionen und der Bildung  von SiC  bei einem Kohlenstofffluß von
5,7 ⋅ 1013 cm−2 s−1 läßt sich schematisch wie folgt darstellen:
      TSubstrat <530°C                :(2x1)Si → SiC + Kohlenstoff
530°C ≤ TSubstrat  < 575°C      :(2x1)Si → c(4x4)Si →  (1x1)SiC
575°C ≤ TSubstrat≤  660°C       :(2x1)Si → c(4x4)Si → p(2x2)Si → (1x1)SiC
 660°C <TSubstrat ≤800°C        :(2x1)Si → {c(4x4)Si + (1x1)SiC} → {p(2x2)Si + (1x1)SiC}
 800°C <TSubstrat  ≤900°C       :(2x1)Si → c(4x4) → (1x1)SiC
Abb. 7.2.4: Phasendiagramm für die Karbonisierung der Si(100)-Oberfläche bei
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Bei 950°C konnte keine Si(100) c(4x4)-Rekonstruktion mit RHEED beobachtet werden. In
der Literatur sind zur Si(100)-Oberfläche bezüglich der Wechselwirkung mit elementarem
Kohlenstoff, Ethen  und Propan einige Angaben zu finden. In [She98] wurde in einem Tem-
peraturbereich zwischen 550°C und 650°C eine Oberlächentransformation der Si(100) p(2x1)
- zur Si(100) c(4x4)-Rekonstruktion während der Wechselwirkung mit Kohlenstoff im Sub-
monolagenbereich von einer Kohlenstoff-Feststoffquelle beobachtet. Für die Ausbildung der
c(4x4)-Rekonstruktion war eine Kohlenstoffbedeckung von 0,21 bis 0,32 Monolagen (ML)
erforderlich. In einer Untersuchung von Lüth et al.  [Lüt98] wurde bei 600°C die vollständige
Umwandlung der Si(100)-Oberfläche in eine c(4x4)-Rekonstruktion bei einer Bedeckung
zwischen 1/4 - 1/3 ML Kohlenstoff  beobachtet. Eine weitere Bedeckung der Oberfläche mit
Kohlenstoff in dem Bereich zwischen 1/2 und 1 ML führte zu einem Wechsel der c(4x4)- zu
einer p(2x1)-Rekonstruktion.
Auch bei der Interaktion der Si(100)-Oberfläche mit Ethen wurde ein Rekonstrukti-
onswechsel von einigen Autoren beobachtet. In [Tak96] ist die c(4x4)-Rekonstruktion in ei-
nem Temperaturbereich zwischen 575°C - 675°C bei der Wechselwirkung mit Ethen beob-
achtet worden. Die Kohlenstoffbedeckung wird bei 575°C mit 0,17 - 0,25 ML angegeben.
Das Low Energy Electron Diffraction (LEED) - Bild identifizierte bei 0,33 ML einen Wech-
sel von der c(4x4)-  zur p(2x1)-Rekonstruktion mit schwachen c(2x2) Beugungspunkten und
mit einem weiteren Kohlenstoffangebot (0,57 ML) eine p(2x1) Rekonstruktion. In anderen
Veröffentlichungen konnte keine c(2x2)-Rekonstruktion während der Wechselwirkung mit
Kohlenstoff gefunden werden. Es konnte mit RHEED eindeutig eine p(2x2)-Rekonstruktion
identifiziert werden. Die Angaben in dieser Literaturstelle können damit nicht gestützt wer-
den.
Die Umwandlung der c(4x4)- in eine p(2x2)- und anschließend in eine p(2x1)-
Rekonstruktion mit wachsender Ethen-Exposition ist ebenfalls von [Kus97] mit LEED in dem
Temperaturbereich 570°C - 680°C beobachtet worden. In [Ike98] ist bei 850°C nur die
p(2x1)-Rekonstruktion unabhängig  von der Ethen-Exposition mit LEED gefunden worden.
Desweiteren wird in diesem Artikel die Möglichkeit diskutiert, daß der Wasserstoff beim Zer-
fall des Ethens mittels Ätzprozeß die Siliziumoberfläche zu einer c(4x4)-Rekonstruktion um-
bildet. Die Aktivierungsenergie der c(4x4) während der Wechselwirkung von gekracktem
Propan mit der Si(100)-Oberfläche beträgt laut [Hat96] 0,68 eV/Atom. Die zeitliche Ent-
wicklung der Rekonstruktion ist mit RHEED beobachtet worden und die Existenz der c(4x4)
liegt gemäß einer Abschätzung der Bedeckung zwischen 0,1 – 0,25 Monolagen Kohlenstoff.
Da RHEED einen wesentlich größeren Teil der Oberfläche und des oberflächennahen Berei-
ches erfaßt als LEED, oder direkt abbildende Instrumente wie z.B. STM und REM sind die
Aussagen zur Oberflächentransformation mit RHEED repräsentativer. Daher können eigent-
lich nur die RHEED-Auswertungen miteinander verglichen werden. Bis auf die Literaturstelle
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[Hat96] sind alle aufgeführten Untersuchungen im Zusammenhang mit der Karbonisierung
der Si(100)-Oberfläche mit LEED oder mit dem direkt abbildenden Instrument STM  durch-
geführt worden. Zu dem mit RHEED beobachteten Existenzgebiet der c(4x4) in [Hat96] ist
auf den Einfluß des Wasserstoffs auf die Rekonstruktionsbildung hinzuweisen. In [Tak96] ist
die Möglichkeit diskutiert worden, daß Wasserstoff eine wichtige Rolle während der Trans-
formation der Si(100) p(2x1)- in eine Si(100) c(4x4)-Oberfläche in der Gas-Source-
Molecular-Beam-Epitaxie (GSSMBE) spielt. Daher ist es möglich, daß in der (GSSMBE) bei
niedrigeren Kohlenstoffbedeckungen als in der SSMBE eine Si(100) c(4x4)-Rekonstruktion
ausgebildet wird.
7.3. Vergleich zwischen den Kohlenstoff induzierten Rekonstruktionen
auf der Si(100)- und der Si(111)-Oberfläche
Die Si(111) (7x7)  und die Si(100) p(2x1) stellen die Ausgangsrekonstruktionen nach
dem Reinigungsprozeß dar. Für diese Rekonstruktionen sind deutlich unterschiedliche Stabi-
litäten bei der Karbonisierung festzustellen. Die Si(100) p(2x1) verschwindet in dem Tempe-
raturbereich 575°C - 900°C näherungsweise bei dem gleichen Kohlenstoffangebot von 0,2
Monolagen Kohlenstoff, wohingegen das Verschwinden der Si(111) (7x7) deutlich tempera-
turabhängig ist. Bei 620°C sind es 1 Monolage Kohlenstoff und bei  725°C  sind es 0,5 Mo-
nolagen Kohlenstoff. Eine weitere Temperaturerhöhung auf 750°C sorgt dafür, daß die (7x7)
schon bei 0,2 Monolagen Kohlenstoff verschwindet.
Eine ähnliche Aussage kann auch zu der Stabilität der kohlenstoffinduzierten Rekon-
struktionen gemacht werden. In dem Temperaturbereich 575°C - 900°C erreicht die Si(100)
c(4x4) ihr Intensitätsmaximum bei 1 – 0,6 Monolagen Kohlenstoff. Entsprechend gering ist
die Aktivierungsenergie mit < 0,1 eV/Atom. Das Intensitätsmaximum der Si(111) ( 3 3x )
R30°-Rekonstruktion ist in dem Temperaturbereich  400°C - 680°C  bei annähernd 1 Mono-
lage Kohlenstoff erreicht und die hieraus resultierende Aktivierungsenergie liegt bei 0.22
eV/Atom. In dem höheren Temperaturbereich 680°C - 850°C erreicht die Si(111) ( 3 3x )
R30°-Rekonstruktion das Intensitätsmaximum  zwischen 1 und 0,1 Monolagen Kohlenstoff,
was entsprechend mit einer höheren Aktivierungsenergie von 0,45 eV/Atom verbunden ist.
Sowohl bei der c(4x4)-  als auch bei der ( 3 3x ) R30°-Rekonstruktion ist die Kohlenstoff-
menge, die für den strukturellen Aufbau gemäß Modellen aus der Literatur notwendig ist, ge-
ringer als die experimentell, während des Intensitätsmaximums, ermittelte Kohlenstoffmenge.
Ein Teil des überschüssigen Kohlenstoffs wird während des Prozesses in tiefere Lagen dif-
fundieren. Ein anderer Teil des Kohlenstoffs könnte mit Silizium eine Art Kohlenstoff-
Silizium-Mischphase  bilden in der Form xxCSi −1 . Der Einfluß dieser Mischphase auf die
Kohlenstoff induzierten Rekonstruktionen  ist derzeit noch nicht behandelt worden.
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7.4        Oberflächendiffusionskoeffizient des Kohlenstoffs auf
             rekonstruierten Oberflächen
Der Diffusionskoeffizient des Kohlenstoffs für den Volumen-Diffusionsprozeß inner-
halb des Siliziums ist  in der Literatur umfangreich untersucht. Mit Infrarot (IR)-Messungen
wurde u. a. die Diffusion des atomaren Kohlenstoffs innerhalb der Si Cx x1−  Mischphase unter-
sucht [Ino87, Yos91]. In der Arbeit von [New61] wurde aus der Ermittlung des Diffusions-
profils von radioaktivem Kohlenstoff mit einem hoch ortsaufgelösten Geiger-Müller-Zähler
auf den Diffusionskoeffizienten geschlossen. Im Gegensatz dazu existieren zum C-
Oberflächendiffusionskoeffizienten in der Literatur derzeit keine experimentellen Untersu-
chungen. Für die Aktivierungsenergien EA des Oberflächendiffusionskoeffizienten des Koh-
lenstoffs auf der Si(100)-Oberfläche existiert eine ab initio Simulation [Liu00]. Für Platz-
wechselprozesse über größere Distanzen entlang der Dimerreihe ist ein Wert von EA =1,48 eV
und quer zu den Dimeren ein Wert von EA =2,45 eV mit dieser ab initio Rechnung bestimmt
worden. Eine vergleichende Simulation zu den Aktivierungsenergien der Si(111) und der
Si(100)-Oberfläche liegt nicht vor.
Für die experimentelle Ermittlung des Oberflächendiffusionskoeffizienten des Koh-
lenstoffs auf rekonstruierten Oberflächen bietet sich die Auswertung der  RHEED-Intensität
der kohlenstoffinduzierten Rekonstruktionen an. Die Transformation der Rekonstruktionen
reagiert sehr empfindlich auf  Wechselwirkungen mit Kohlenstoff (Abschnitt 7.1 und 7.2).
Die Eindiffusion von Kohlenstoff in die tieferen Schichten des Siliziums, das heißt die Volu-
mendiffusion, kann während der Ausbildung der kohlenstoffinduzierten Rekonstruktion bei
Temperaturen   < 680°C vernachlässigt werden. Der andere Vorteil bei dieser Auswertetech-
nik ist die in situ Analyse in der SSMBE. Die Fremdeinflüsse durch andere Adsorbate auf die
Rekonstruktion werden so weitestgehend vermieden.
Für die Bestimmung des Diffusionskoeffizienten wird auf ein Modell von [Bra98] zu-
rückgegriffen, was noch in geeigneter Weise zu modifizieren ist. Dieses Modell beschreibt
auf der GaN(100)-Oberfläche eine Phasenumbildung von der (2x2)- zur c(2x2)-
Rekonstruktion deren maximale Ausbildung bei 0,5 ML Ga- bzw. 1 ML Ga-Bedeckung beob-
achtet wird. Die Modellierung der Rekonstruktionsänderung berücksichtigt sowohl die Depo-
sitionsrate von Stickstoff als auch die von Gallium. Für die Galliumatome auf der GaN-
Oberfläche gibt es in dem Modell neben dem Einbau in die Rekonstruktion noch die Mög-
lichkeit der Desorption, die von der  Konzentration von überschüssigem Ga auf der Oberflä-
che abhängt und desweiteren noch einen Desorptionsmechanismus, der mit dem Bedeckungs-
grad der Oberfläche mit der galliumreichen c(2x2)-Rekonstruktion verknüpft ist. Die Unter-
scheidung zwischen den Desorptionsmechanismen hängt mit der Tendenz zur tropfenförmi-
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gen Zusammenlagerung von überschüssigem Gallium auf der GaN-Oberfläche zusammen.
Die Diffusionsrate des Galliums erscheint in dem Modell als Fitparameter.
Von diesem Modell ausgehend ist eine Modifizierung in der Weise vorgenommen
worden, daß nur der Aufbau einer Rekonstruktion betrachtet wird und nicht gleichzeitig der
Abbau einer anderen Rekonstruktion. In dem hier betrachteten Fall verschwinden die Si-
Ausgangsrekonstruktionen, die Si(111) (7x7) und die Si(100) (2x1) und es bilden sich die
kohlenstoffinduzierten Rekonstruktionen Si(111)( )3 3 30x R °  und Si(100) c(4x4) heraus.
Wenn sich ein bestimmter Oberflächenbereich mit Kohlenstoff angereichert hat, so kann sich
auf diesem nicht  die (7x7)-Rekonstruktion zurückbilden, falls sich der Kohlenstoffgehalt in-
nerhalb einer Größenordnung ändern würde. Damit liegt im Gegensatz zu dem von [Bra98]
betrachteten Fall keine Gleichgewichtsreaktion zwischen zwei Rekonstruktionen vor und es
ist demzufolge in diesem Fall möglich, den Aufbau der kohlenstoffinduzierten Rekonstruktion
isoliert zu betrachten. Die thermisch begünstigte Desorption, wie sie in dem ursprünglichen
Modell von [Bra98] berücksichtigt wird, existiert für den Kohlenstoff während der Karboni-
sierung nicht. Die Sublimationstemperatur von Kohlenstoff liegt bei 3370°C (Tabelle 1.1).
Eine Desorption von Kohlenstoff bei 680°C kann also vernachlässigt werden. Ein Verschwin-
den von Kohlenstoff von den oberflächennahen Lagen, die bei einer Rekonstruktionsumbil-
dung der Oberfläche involviert sind, kann nur durch Diffusion in tiefere Lagen erfolgen. Für
den Zeitraum der Rekonstruktionsausbildung bis zum Intensitätsmaximum der Rekonstrukti-
on wird gemäß [Ter95] davon ausgegangen, daß der Kohlenstoff aufgrund der hohen Löslich-
keit in den oberen Lagen nur unwesentlich ins Si-Volumenmaterial hinein diffundiert. Die
zweite Komponente bei der Reaktion, in diesem Fall das Silizium, ist im Vergleich zum
Kohlenstoff im Überschuß vorhanden und die Si-Oberflächen-Diffusion läuft um einen Faktor
200 schneller ab als die von Kohlenstoff [Liu00]. Das Silizium stellt also keine begrenzende
Größe bei der Oberflächentransformation dar und damit können alle Ausdrücke, die die
zweite Komponente, den Stickstoff in dem ursprünglichen Modell von [Bra98] berücksichti-
gen, weggelassen werden. Da hier nicht die Konkurrenzreaktion zwischen zwei Kohlenstoff-
induzierten Rekonstruktionen betrachtet werden soll, sondern die Temperatur - und  Ratenab-














Θ−⋅−Θ⋅= )()( α                                                                          (7.4.2)
Das Modell wird durch die gekoppelten Differentialgleichungen 1. Ordnung wieder-
gegeben. Der Bedeckungsgrad ΘB der Oberfläche mit der kohlenstoffinduzierten Rekonstruk-
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tion korreliert mit einer bestimmten Menge αC [0...1ML]  Kohlenstoff in dem RHEED-
Intensitätsmaximum der Rekonstruktion. Die  temperaturabhägige Menge an Kohlenstoff, die
für die Herausbildung des RHEED-Intensitätsmaximums der Rekonstruktion notwendig ist,
ist in Abb.7.1.3 und 7.2.3  dargestellt. In der Differentialgleichung (7.4.1) und (7.4.2) werden
diese Größen zu ΘBC verknüpft:
ΘBC = αC ⋅ ΘB                                                                                                                                                        (7.4.3)
Die zeitliche Entwicklung des Rekonstruktionsaufbaus wird von der Diffusionsrate DC
des Kohlenstoffs und dem Fluß jC bestimmt. Die Gleichung (7.4.1) beschreibt die Zunahme
des Anteils der Si-Oberfläche, auf der sich die Rekonstruktion ausgebildet hat. Die zeitliche
Entwicklung der Menge Kohlenstoff nC(t), die für diese Oberflächenumwandlung zur Verfü-
gung steht, wird in der Gleichung (7.4.2) beschrieben und bewegt sich in dem betrachteten
Zeitintervall zwischen [0..1ML]. Die Größe nC beschreibt damit eine Art C-Reservoir, was
von dem C-Fluß jc aufgebaut wird. Neben dem C-Fluß wird die zeitliche Entwicklung des Re-
konstruktionsaufbaus von der Diffusionsrate DC  des Kohlenstoffs bestimmt.
Die Verfügbarkeit des mit dem C-Fluß eingebrachten Kohlenstoffs  nC, für den Auf-
bau der Rekonstruktion, soll wegen der Bedeutung für das Modell noch mit einigen Betrach-
tungen erläutert werden. Während des Abbaus der Ausgangsrekonstruktionen, der (7x7)- und
der (2x1)-Rekonstruktion, reichern sich die oberflächennahen Lagen mit Kohlenstoff an. Mit
eigenen XPS – Messungen konnte während des Maximums der ( )3 3x R30° Rekonstrukti-
on in den oberen vier Doppellagen 1ML Kohlenstoff nachgewiesen werden. In der Veröffent-
lichung von [Kos98] ist die Kohlenstoffverteilung in den oberen 4 Lagen der Si(100)-
Oberfläche während der Ausbildung der c(4x4)-Rekonstruktion mit X-Ray Photoelectron Dif-
fraction (XPD) untersucht worden. Es wurde für den Kohlenstoff eine Si Cx x1−  Mischphase ge-
funden, in der die Kohlenstoffatome substitutionell in das Si-Gitter eingebaut werden. Die mit
XPD gefundene Verteilung der Kohlenstoffatome lautete für die erste, zweite, dritte und
vierte Lage 0.3, 0.23, 0.15 und 0.08 Monolagen Kohlenstoff. Diese starke Anreicherung von
Kohlenstoff in den oberen Lagen ist in theoretischen Arbeiten von [Rüc94] und [Ter95] vor-
hergesagt worden. In [Ter95] wird davon ausgegangen, daß die Löslichkeit des Kohlenstoffs
in den obersten vier Lagen um vier Größenordnungen, aufgrund der Dimerisierung der
Si(100) Oberfläche, gesteigert ist. In [Rüc94] wurde für das x in der Si Cx x1−  Mischphase ein
Wert von 0.2 angegeben und desweiteren mit ab initio Berechnungen gezeigt, daß diese
Mischphase stabiler ist als isolierte nicht substitutionell eingebaute Kohlenstoffatome.
Nach der Inkubationszeit für die C-induzierten Rekonstruktionen ( )3 3x R30° und
c(4x4) hat das Rate-Zeitprodukt bei 660°C einen Wert von näherungsweise 0,4 ML Kohlen-
stoff. Während des Erreichens der RHEED- Maximalintensität der C-induzierten Rekonstruk-
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tionen steigt dieses Rate-Zeitprodukt auf über 1 ML Kohlenstoff auf der Si(111)- und 0,8 ML
Kohlenstoff auf der Si(100) – Oberfläche an. Es soll davon ausgegangen werden, daß der an-
gebotene Kohlenstoff bis zum Erreichen des Intensitätsmaximums der Rekonstruktion fast
vollständig in den oberen vier Lagen lokalisiert ist. Der Rekonstruktionsaufbau wird damit
zum einen durch den stressinduzierenden Effekt der Si-Gitterverspannung  und zum anderen
durch den substitutionellen Einbau von Kohlenstoff in die Rekonstruktion bestimmt. Die
Summe aus beiden Anteilen kann aus der Ermittlung des Intensitätsmaximums der Rekon-
struktion geschlossen werden (Abschnitt 7.1. und 7.2). Aus diesen Darstellungen kann der
Schluß gezogen werden, daß für eine vollständige Bedeckung der Oberfläche mit der
Si(111)( )3 3x R30°  1 ML und für die Si(100) c(4x4) eine Bedeckung von 0,8 ML not-
wendig ist. Diese C-Bedeckungswerte sind in der Differentialgleichungen (7.4.1 und 7.4.2)
mit αC berücksichtigt. Mit der Kenntnis über den Bedeckungsgrad der Oberfläche mit der Re-
konstruktion und der Kohlenstoffmenge für das Maximum der Rekonstruktion kann die Dif-
fusionsrate DC mit dem Differentialgleichungsmodell ermittelt werden. Aus dieser Diffusions-
rate kann in Abhängigkeit von der Domänengröße L auf den Diffusionskoeffizienten D ge-
schlossen werden:
D L DC= ⋅
2                                                                                                                           (7.4.4)
Für die Auswertung der RHEED-Rekonstruktionsstriche kann die Intensität I und die
Strichbreite w(t) bei der halben Intensität (FWHM) genutzt werden. Von einer Variation der
Breite w(t) eines Rekonstruktionsstriches kann auf die Veränderung der Domänengröße L ge-
schlossen werden. In der Theorie zur Röntgenbeugung würde sich die Anzahl der Oberflä-
chenelementarzellen N in einer Domäne umgekehrt proportional zur Peakbreite bzw. zur
Breite eines Beugungsstreifens verhalten. In der Literatur ist dies auch als Scherrer- Glei-
chung bekannt [Joo89]. Dieser Zusammenhang wird nun auf die Elektronenbeugung übertra-
gen. Der Zusammenhang zwischen der RHEED-Intensität der Beugungsstreifen und des
Oberflächenbedeckungsgrades ΘB  der Si-Oberfläche mit der Rekonstruktion kann aus der
Literatur entnommen werden. Da mit der Rekonstruktion eine zweidimensionale Struktur
vorliegt, ergibt sich gemäß [Bra98, Gif95, Hen94, Kit96] eine Proportionalität zwischen dem
Quadrat des Bedeckungsgrades  ΘB und der Intensität:
I ~ ΘB2                                                                                                                                (7.4.5)
Um den Bedeckungsgrad der Oberfläche mit einer Rekonstruktion zu ermitteln, ist es
notwendig, die Intensitäten von unterschiedlichen Rekonstruktionen miteinander zu verglei-
chen. Ein Vergleich setzt die Kenntnis der jeweiligen Domänengröße voraus. In der Veröf-
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fentlichung von [Tri94] wird eine Proportionalität zwischen der Peakintensität I bei der zwei-
dimensionalen Phasenumbildung  der Oberfläche und dem zugehörigen zeitabhängigen
Strukturfaktor SF(q,t) angegeben:
I~SF(q,t)=SF(0,t)F(q/w(t))                                                                                                   (7.4.6)
Die Größe SF(0,t) beschreibt den Strukturfaktor für das Zentrum der Brillouinzone und F ist
eine universelle Funktion, die das Verhältnis der zeitabhängigen Halbwertsbreite des Peaks
w(t) zu dem zugehörigen Wellenvektor q in der Brillouinzone berücksichtigt. Die entschei-
dende Aussage von Gleichung (7.4.6) lautet, daß die Peakintensität von unterschiedlichen Re-
konstruktionen bei einem gleichen Verhältnis zwischen dem q-Vektor und der Halbwerts-
breite w identisch ist. Die Halbwertsbreite des Peaks ist bei einer gleichen Anzahl N von
Oberflächenelementarzellen  in einer Domäne gleich [Hen94]. In dem Ansatz Gl.(7.4.6) wird
nur die mittlere Größe der Domänen berücksichtigt. Für eine größere Anzahl X von Domä-
nen, wie sie mit RHEED erfaßt wird, muß dieser Ansatz sinngemäß erweitert werden. Das
Produkt aus X und N entspricht der Oberflächenbedeckung mit der jeweiligen Rekonstrukti-
on. Für den Fall das die kohlenstoffinduzierten Rekonstruktionen im Gegensatz zu der Aus-
gangsrekonstruktion nicht die gesamte Oberfläche bedecken, kann man davon ausgehen, daß
die RHEED-Intensität sich gemäß Gleichung (7.4.5) proportional zu dem Quadrat der Ober-
fläche verhält. Damit ist eine Ermittlung des Bedeckungsgrades  einer Rekonstruktion anhand
des Intensitätsvergleiches von Rekonstruktionspeaks möglich. Der Ansatz für die Intensitäts-
beschreibung  lautet damit:
I~ 2)( NX ⋅                                                                                                                           (7.4.7)
Die Vorgehensweise für die Auswertung der experimentellen Ergebnisse der Rekonstruktio-
nen auf der Si(100)- und Si(111)-Oberfläche wird im folgenden Unterabschnitt erläutert.
Die Si(111) (7x7)-Rekonstruktion wird mit einer geeignet gewählten Prozeßtempera-
tur, die die kleinste Halbwertsbreite FWHM des (2/7 2/7)-Strichs liefert, als Bezug gewählt.
Die maximale Domänengröße L ist durch die Terrassengröße vorbestimmt. Hier wird die An-
nahme getroffen, daß die Domänengröße der Terrassengröße entspricht. Diese wurde durch
AFM-Messungen  ermittelt und betrug 100 nm. Desweiteren wird angenommen, daß die
(7x7)-Ausgangsrekonstruktion nach dem Reinigungsprozeß in dem Plasmamodul die gesamte
Oberfläche bedeckt. Gemäß den Betrachtungen in [Hen94] kann man die Proportionalität
zwischen dem Quadrat der Domänengröße und dem FWHM ausnutzen. Aus dem Breitenver-
hältnis des (1/3 1/3)-Striches zu dem (2/7 2/7)-Strich kann unter Berücksichtigung der jewei-
ligen Oberflächenelementarzellengröße der (7x7)- bzw. der( )3 3 30x R ° -Rekonstruktion
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auf die Domänengröße L, bzw. die Anzahl der Oberflächenelementarzellen in der
( )3 3 30x R ° -Rekonstruktion geschlossen werden. Die ( )3 3 30x R ° -Rekonstruktion mit
einem ähnlichen q-Wert für den (1/3 1/3)-Rekonstruktionsstrich müßte bei einer gleichen Be-
deckung gemäß der Gleichung (7.4.7) die gleiche Intensität liefern. Ist dies nicht der Fall,
kann aus dem Intensitätsverhältnis auf das Verhältnis der Bedeckungen zwischen der  (7x7)-
und ( )3 3 30x R ° -Rekonstruktion geschlossen werden. Diese Vorgehensweise hat den
Vorteil, daß  die Abhängigkeit der Domänengröße, von der Temperatur und von dem C-Fluß,
mit berücksichtigt wird. Für die c(4x4) Rekonstruktion auf der Si(100)-Oberfläche kann an-
hand des Halbwertsbreitenverhältnisses zwischen der (7x7) und der c(4x4)  ebenfalls auf die
relative Domänengröße, unter Einbeziehung der unterschiedlichen Größen der Oberflä-
chenelementarzellen, geschlossen werden. Es soll auch in diesem Fall davon ausgegangen
werden, daß die Ausgangsrekonstruktion Si(100) p(2x1) nach dem vorangegangenen Reini-
gungsprozeß die gesamte Oberfläche bedeckt. Dadurch ist es möglich über einen Intensitäts-
vergleich der Rekonstruktionen mit der Gleichung (7.4.7) auf den Bedeckungsgrad der
Si(100) c(4x4)-Rekonstruktion zu schließen.
Zur Lösung der gekoppelten Differentialgleichungen (7.4.1 und 7.4.2) wurde ein vor-
definiertes Paket zur Lösung numerischer Differentialgleichungen des Mathematikprogramms
´ Mathematica ´ verwendet. Dieses Paket arbeitet sowohl mit einer nicht steifen Adams-
Methode als auch mit einer steifen Gear-Methode [Wol97]. Die numerische Lösung der Diffe-
rentialgleichungen liefert die Bedeckung ΘBC . Die Totzeit ttot der Rekonstruktionsausbildung
wird von dem Differentialgleichungssystem (7.4.1 und 7.4.2) über die Randbedingungen des
Kohlenstoffangebotes nC (t) berücksichtigt. Eine Vergrößerung von ttot  bewirkt in diesem
Modell einen schnelleren Anstieg von ΘBC. Die zeitliche Entwicklung von ΘBC läuft asym-
ptotisch gegen einen Grenzwert. Dieser Grenzwert wird für die Skalierung der experimentel-
len und der simulierten Intensitäten benutzt. Aus der zeitabhängigen Entwicklung  von ΘBC
wird mit der Gleichung 7.4.3 der Bedeckungsgrad ΘB ermittelt. Der Bedeckungsgrad liefert
dann mit Gleichung 7.4.5 die Intensität die dann mit der experimentellen Intensitätskurve ver-
glichen werden kann (Abb.7.4.1). Die Differentialgleichung muß mit einem vorgegebenem
Wert DC einen zeitlichen Verlauf für den Intensitätsanstieg der C-induzierten  Rekonstruktion
liefern, der mit dem experimentellen Intensitätsverlauf zur Deckung zu bringen ist.
 In dem Startbereich der simulierten Intensität zeigt sich bis zu 5 % der Maximalinten-
sität (MI) ein fast sprungartiger Anstieg der Intensität, der mit der anfänglichen Anreicherung
von Kohlenstoff in den oberen Lagen während der Totzeit zusammenhängt. Dieser Sprung
bewegt sich von der Größenordnung in der Schwankungsbreite der experimentellen Meß-
punkte. In dem Bereich zwischen 25 % und 75 % der MI können die experimentellen Werte
mit dem Modell gut angefittet werden. Damit ergibt sich eine einfache Möglichkeit die halbe
Anstiegszeit t1/2, die mit dem Erreichen der halben Intensität verbunden ist, zu bestimmen.
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Abb.7.4.1: Vergleich zwischen der simulierten Intensitätskurve (durchgezogene Linie) und
den experimentellen Meßpunkten der zeitabhängigen Intensität für 620°C, a) der
Si(111)( )3 3 30x R ° -Rekonstruktion  und b) der Si(100) c(4x4)-Rekonstruktion
























Kohlenstoff induzierte Rekonstruktionen auf der  Si-Oberfläche
-77-
Die Bestimmung  der Diffusionskoeffizienten für die beiden Si-Oberflächen liefert folgende
Werte gemäß Abb. 7.4.2 :
Aus dem Anstieg der Regressionsgeraden in der Abb. 7.4.2 läßt sich nach dem klein-
sten Fehlerquadrat der Diffusionskoeffizient angeben:
 Si(111)-Oberfläche:
])[/5.2exp(1011 12 −⋅−⋅= scmTkD                                                                                    (7.4.8)
Si(100)-Oberfläche:
])[/3.2exp(268 12 −⋅−⋅= scmTkD                                                                                    (7.4.9)
Abb.7.4.2: C-Diffusionskoeffizient auf der Si(111)-  und der Si(100)- Oberfläche





 c(4x4)-C Rekonstruktion auf Si(100)
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Die Aktivierungsenergie von 2,3 eV für die Si(100)-Oberfläche kann mit der ab initio Simu-
lation von [Liu00], für eine C-Diffusion über größere Distanzen mit einer Aktivierungsener-
gie von 2,45 eV zusammengebracht werden, da die hier ermittelte Domänengröße von 500
Angström einer Diffusionslänge von mehr als 30 Oberflächenelementarzellen entspricht. Die
Aktivierungsenergie EA auf der Si(111)-Oberfläche liegt in der gleichen Größenordnung mit
2,5 eV. Die um rund 9 % höhere Aktivierungsenergie ist mit der höheren Bindungsenergie
von Kohlenstoff auf der Si(111)-Oberfläche gegenüber der Si(100)-Oberfläche von 20 % zu
begründen [Tak85]. Damit ein C-Transportprozeß auf atomarer Skala stattfinden kann, müs-
sen die C–Si-Bindungen auf der Si-Oberfläche aufgespalten und wieder neu geknüpft werden.
Damit wird ein Teil der aufzuwendenden bzw. frei werdenden Energie von einem anderen
Kohlenstoffatom geliefert bzw. aufgenommen. Die Aktivierungsenergien sind um 0,7 eV für
die Si(100)- bzw. 0,5 eV für die Si(111)-Oberfläche kleiner als die von [New61] im Si-
Volumen ermittelten Diffusionskoeffizienten. Die bestimmten Absolutwerte der C-Diffusion
sind um rund fünf Größenordnungen größer als die im Si-Volumen. Dieser Unterschied um
mehrere Größenordnung deckt sich mit den theoretischen Überlegungen von Tersoff et al
[Ter95] für den oberflächennahen Bereich. Eine andere experimentell wichtige Aussage folgt
aus der obigen Modellierung des Diffusionsverhaltens, ohne Benutzung von zusätzlichen
Größen aus der Literatur, bezüglich der Bildung eines Komplexes aus Si-interstitiell und sub-
stitutionell eingebautem Kohlenstoff [Wer98]. Die Aktivierungsenergie für die Diffusion die-
ses Komplexes liegt bei 1,63 eV, was auf eine hohe Beweglichkeit des Kohlenstoffs schließen
läßt. In der bei der Rekonstruktionsausbildung beobachteten Diffusion existiert eine Anreiche-
rung der oberen vier Lagen mit ~1 ML Kohlenstoff. Diese starke Übersättigung führt dazu,
daß gemäß [Wer98] die Si-Zwischengitteratome  stark verringert werden und damit die Kom-
plexbildung trotz des großen C-Angebotes nicht stattfinden kann. Eine Übersättigung der obe-
ren Lagen im Si-Gitter führt desweiteren zu einer Verringerung des substitutionell eingebau-
ten Kohlenstoffs [Ost97] und damit wird die Bildung des hochbeweglichen Si-C-Komplexes
auch von den Kohlenstoffreaktionspartnern begrenzt.
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7.5       Zusammenfassung
(1) Auf der Grundlage einer geometrischen Analyse der RHEED-Muster wurden während der
Karbonisierung  die  Si(111)( )3 3 30x R ° -C-Rekonstruktion und der Si(100) c(4x4)-C–
Rekonstruktion ermittelt. Die Mißverständnisse in der Literatur, bezüglich des Auftretens
der Si(100) p(2x2)-C–  bzw. der Si(100) c(2x2)-C–Rekonstruktion, konnten geklärt wer-
den.
(2) Es wurden die Existenzgebiete der kohlenstoffinduzierten Oberflächenrekonstruktionen
auf der Si(111)- und der Si(100)-Oberfläche unter SSMBE-Bedingungen ermittelt. Für
die Transformationen  der Si-Ausgangsrekonstruktionen in die kohlenstoffindzierten Re-
konstruktionen wurden erstmals Phasendiagramme erstellt. Die Existenz der
Si(111)( )3 3 30x R ° -C-Rekonstruktion und der Si(100) c(4x4)-C-Rekonstruktion
konnten für den Fall der Wechselwirkung der Siliziumoberfläche mit elementarem Koh-
lenstoff  in einem größeren Temperaturbereich, als in der Literatur derzeit bekannt, er-
mittelt werden. Für die Si(100) p(2x2)-C–Rekonstruktion konnte der Existenzbereich un-
ter SSMBE- Bedingungen in einem weiten Temperaturbereich ermittelt werden.
(3) Aus den charakteristischen Anstiegszeiten der Intensitätszeitverläufe für die
Si(111)( )3 3 30x R ° -C– und für die Si(100) c(4x4)-C–Rekonstruktion konnte mit ei-
nem kinematischen Modell der C-Bedeckung die C-Oberflächendiffusionskoeffizienten
auf C-rekonstruierten Si-Oberflächen ermittelt werden.  Für die Si(111)-Oberfläche      er-
gibt sich damit ein Diffusionskoeffizient von ])[/5.2exp(1011 12 −⋅−⋅= scmTkD  und
für die Si(100)-Oberfläche ein Diffusionskoeffizient  ])[/3.2exp(268 12 −⋅−⋅= scmTkD .
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8       Strukturanalyse mit RHEED
In den vorangegangenen Abschnitten 7.1 und 7.2 sind aus den  charakteristischen
Zeiten der Timescans die Kohlenstoffbedeckungen während der Ausbildung der Intensitäts-
maxima der kohlenstoffinduzierten Rekonstruktionen bestimmt worden. Das Ziel in diesem
Kapitel ist es anhand dieser Daten Strukturmodelle für die kohlenstoffinduzierten Rekon-
struktionen Si(111)( )3 3x R30°-C und der Si(100) c(4x4)-C zu generieren und anschlie-
ßend mittels  RHEED-Simulationen diese Strukturvorschläge zu verifizieren. Die technologi-
sche Bedeutung liegt darin begründet, daß Oberflächenrekonstruktionen in Epitaxieprozessen
für die Kontrolle und die Steuerung der Abscheidung verwendet werden können. Bei der Ho-
moepitaxie von SiC ist es in [Fis95] durch gezieltes Einstellen der siliziumreichen 6H-
SiC(0001)( )3 3x R30°-Si bzw. der siliziumreichen 6H-SiC(0001) (3x3)-Si gelungen, einen
definierten Polytypwechsel zwischen hexagonalen Polytypen und der kubischen Form von
SiC durchzuführen.
In einem weiteren Schritt soll mit der RHEED-Simulation untersucht werden inwie-
weit mit RHEED eine Polytyperkennung von SiC-Epitaxieschichten durchgeführt werden
kann. Im Vordergrund stehen hier die technisch interessanten SiC-Polytype 6H-, 4H-SiC und
3C-SiC. Dies ist notwendig, um heteropolytype Strukturen zu erzeugen [Pez97]. Die in situ
Erkennbarkeit eines Polytypwechsels ist hierfür eine entscheidende Vorraussetzung.
8.1      RHEED-Simulationsmodell
Die Elektronen-Beugungserscheinungen können unter Zuhilfenahme der Schrödinger-
gleichung beschrieben werden.  Die Schrödingergleichung beschreibt die Wellenfunktion von
Elektronen im Kristall. Die umfassendste Beschreibung der Elektronenbeugungseffekte liefert
die dynamischen Theorie. In der dynamischen Theorie wird sowohl die mehrfache elastische
Streuung als auch Effekte, die von inelastischer Streuung herrühren, berücksichtigt. Wegen
der komplexen Software, für diese Art der Beugungsbeschreibung, ist die benötigte Rechner-
zeit  relativ groß. Neben dieser Problematik existiert bei der dynamischen Theorie das Pro-
blem der Eindringtiefe des Elektronenstrahles, die in der Literatur bei RHEED sehr unein-
heitlich gesehen wird, was in dem Abschnitt 5.2. dargestellt wurde. Da in dem hier betrachte-
ten Fall  keine Rockingkurven oder die RHEED–Intensitätskurven in Abhängigkeit von der
de- Broglie-Wellenlänge simuliert werden, die nur mit der dynamischen Theorie ausreichend
gut beschrieben werden können, bietet sich die vereinfachte kinematische Beugungstheorie
als angepaßte Beschreibungsform an. Für die folgenden kinematischen RHEED-Simulationen
wird eine modifizierte Software von dem Paul-Drude-Institut für Festkörperelektronik in Ber-
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lin eingesetzt. Das Programm benutzt ein IDL-Tool als graphische Programmieroberfläche.
Zur Erläuterung der Dateneingabe für die RHEED-Simulation ist exemplarisch in dem An-
hang ein Datenfile für die Struktursimulation einer Rekonstruktion aufgelistet.
 In der kinematischen Theorie wird nur die einfache elastische Streuung berücksich-
tigt. Die Anwendung der Störungstheorie liefert eine Näherungslösung für die kinematische
Beschreibung der Amplitude A der gebeugten Elektronenwelle [Bra96]. Die Elektronenwelle
wird in diesem Fall für große Abstände von den Streuzentren mit einer ebenen Welle angenä-
hert. Die Richtung der Elektronenwelle ist über den Wellenzahlvektor k, für die ursprüngliche
Richtung aus der Elektronenkanone, und mit k´ für die Richtung der gebeugten Elektronen-




                                                                                          (8.1.1)
Die Potentialfunktion U(r) beschreibt die Wechselwirkung der einfallenden Elektronen mit
dem Kristall. Die Information bezüglich des Kristallgitters und der Art  der Atome, d. h.







                                                                   (8.1.2)
λ
Θ= sins                                                                                                                                                      (8.1.3)
Der Winkel zwischen k´ und k  beträgt Θ. Die Größe λ bezeichnet die de Broglie Wellenlänge
der Elektronen. Der reziproke Gittervektor G definiert mögliche Reflektionen und N ist die
Anzahl von Einheitszellen in dem Volumen, die mit dem ankommenden Elektronenstrahl in
Wechselwirkung tritt. In der Elementarzelle werden i unterschiedliche Atome, welche an den
Positionen ri  positioniert sind, berücksichtigt. Der Debye–Waller Faktor Bi  und die Doyle–
Turner Potentiale ui sind  aus [Rei83, Doy68] entnommen worden.
Das verwendete Simulationsprogramm berücksichtigt zusätzlich noch die Extinktion
des Elektronenstrahles in dem Kristall, so wie sie in Abschnitt 5.2. hergeleitet worden ist und
das mittlere innere Potential der oberflächennahen Kristallschichten. Mit der Auswertung der
Kikuchilinien in Abschnitt 5.3 war es gelungen, das mittlere innere Potential (MIP) des Si-
Volumenmaterials zu bestimmen. In den nun folgenden Simulationen geht es darum, nur die
oberflächennahen Schichten, die die Rekonstruktion ausmachen, in eine RHEED-Simulation
einzubringen. Das mittlere innere Potential muß für den oberflächennahen Bereich modifiziert
werden. Die Bindungen zwischen den Atomen an der Kristalloberfläche sind weniger stark als
im Volumen. Die Bindungsstärke beeinflußt in entscheidender Weise das mittlere innere Po-
tential [Bra96, Mül94]. Das Potential der Oberfläche bzw. der oberflächennahen Bereiche ist
daher gegenüber dem Volumenpotential verringert. In der Arbeit  von [Bra96] konnten erfolg-
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reich Rekonstruktionen auf der GaAs-Oberfläche, mit einem um rund 50 % verringerten
mittleren inneren Potential, verifiziert werden. In den nun folgenden Simulationen wird ana-
log verfahren und das Si-Oberflächenpotential mit 6,4 V festgelegt. Für die Simulation der
obersten 4 bzw. 6 Lagen, der 4H- und 6H-SiC-Polytype in Abschnitt 8.4 wird analog verfah-
ren und das Oberflächenpotential zu 8,4 V festgelegt. Das mittlere innere Potential des Volu-
menkristalls ist in Abschnitt 5.3 mit RHEED aus den Kikuchilinien bestimmt worden. Die
Kikuchilinien entstehen durch inelastische Beugung an tiefer liegenden Netzebenen des Kri-
stalls. Damit ist neben den Oberflächeniformationen in dem RHEED-Bild auch mittels der
Kikuchilinien eine Information über das mittlere innere Potential des Kristallvolumens vor-
handen was in der obigen Weise für die RHEED-Simulation genutzt werden kann.
8.2      Strukturermittlung für die  Si(111) ( 33x ) R30° - C-
 Rekonstruktion
Auf der Si(111)-Oberfläche konnte man eine kohlenstoffinduzierte Rekonstruktion
beobachten, die ( 3 3x ) R30°-Rekonstruktion. Bevor die Strukturvorschläge für diese Re-
konstruktion entwickelt werden, ist es angebracht, sich einen Überblick über die Strukturvor-
schläge anderer  Rekonstruktionen auf der Si(111)-Oberfläche zu verschaffen, die über identi-
sche geometrische Charakteristika verfügen.
Prinzipiell ist die Anordnung von Einzelatomen oder Trimeren in der S5 -,T4 - und der
H3 –Position möglich. Die Buchstaben stehen für die englischen Positionsbezeichnungen sub,
top und hollow. Die Positionierung S bedeutet die Anordnung unterhalb eines anderen Atoms,
mit T wird  die exponierte Lage auf der Oberfläche bezeichnet und mit H wird die Positionie-
rung innerhalb des Sechserringes auf der (111) – Oberfläche gekennzeichnet. Die Indizierung
mit kleinen Zahlen gibt die Anzahl von Nachbaratomen in der jeweiligen Positionierung an.
In [Won95] findet sich der Hinweis, daß für Ga und Bi induzierte Rekonstruktionen
auf der Si(111) - Oberfläche  der Einbau, dieser vom Atomradius her größeren Elemente als
Si, bevorzugt in die  T4 -Position erfolgt. Für den Einbau des Bor´s geht [Won95] von der  S5
- Position aus. Eine H3 -Positionierung für das Element Kohlenstoff erscheint nach den Über-
legungen von [Sab97] für die hexagonale SiC-Oberfläche nur mit Trimeren möglich. Für die
Si-Oberfläche ist die Positionierung von C-Einzelatomen in der H3 -Position und der T4-Po-
sition wegen der größeren Gitterkonstante energetisch noch ungünstiger.
Die Entwicklung von möglichen Strukturen für die Rekonstruktion ist durch die experimen-
telle RHEED-Intensitätsbeobachtung der ( 3 3x ) R30° Rekonstruktion eingeschränkt. Aus
der Abb. 7.1.3 ist zu entnehmen, daß maximal 1ML Kohlenstoff für den Aufbau der Rekon-
struktion zur Verfügung stehen.
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Für die Entwicklung der Strukturmodelle der kohlenstoffinduzierten ( 3 3x ) R30° -
Rekonstruktion, wurde die Molekular-Dynamische-Simulation (MD-Simulation) eingesetzt
[Koi00]. Die Superzelle für die MD-Simulation besteht aus 1296 Einzelatomen. In einem
ersten Schritt wurden C-Trimere in die S5 -,T4 - und die H3 – Position eingebaut und die
Strukturen jeweils mit der MD-Methode optimiert. Diese Strukturvorschläge benötigen 1 ML
Kohlenstoff für den strukturellen Aufbau.
In einem zweiten Schritt wurden  Einzel-Kohlenstoffatome in die S5 -,T4 - und der H3 –
Position eingefügt. Es zeigte sich, daß mit der MD-Simulation keine periodischen Strukturen
in der vorgelegten Superzelle entstanden. Diese Strukturen benötigen für den
Rekonstruktionsaufbau 1/3 ML Kohlenstoff. Der zusätzlich in den oberen Lagen eingebaute
Kohlenstoff von rund 2/3 ML hat also auf die Rekonstruktion einen stabilisierenden Einfluß,
der in der MD-Simulation ebenfalls berücksichtigt werden muß. Für eine Modellierung dieser
Strukturen muß eine Legierung generiert werden, bei der der Kohlenstoff statistisch in der
Siliziummatrix verteilt ist. Für eine ausreichende Statistik ist aber die in der Simulation
verwendete Superzelle nicht groß genug. Daher wurden diese Strukturvorschläge nach
geometrischen Gesichtspunkten konstruiert, d.h. gemäß einer Bindungslängenstreckung und
Bindungswinkelveränderung die Koordinaten der Atome in der Struktur errechnet. Als Basis
für die Konstruktion wurden hier die Veröffentlichungen [Nor95, Sab97] gewählt. Die
Bindungslängenstreckungen, mit der durch ab initio Berechnungen optimierten Strukturen für
die ( 3 3x ) R30°, lagen bei maximal 5 %.
Da die restlichen 2/3 ML Kohlenstoff  nach den obigen Modellvorschlägen statistisch
in den oberen Lagen des Siliziums verteilt sind bedeutet dies für eine Beugungssimulation,
daß der Kohlenstoff eine inkohärente Streuung und somit ein Hintergrundrauschen in dem
Beugungsbild erzeugt aber keine feste Intenstätsmodulation auf den RHEED-
Intensitätsstreifen. Dementsprechend kann dieser Anteil des Kohlenstoffs bei der
Struktursimulation unberücksichtigt bleiben. Anschließend wird der Gesamtkohlenstoffeinbau
des Modells, welches die beste Übereinstimmung zu dem experimentellen RHEED-Bild
liefert, durch eine Modifizierung der zweiten Bilage auf 1ML Kohlenstoff erhöht und diese
Struktur ebenfalls mit dem experimentellen RHEED-Bild verifiziert. Von allen
Strukturvorschlägen wurden Prinzipskizzen in der Drauf- und Seitenansicht angefertigt. Die
Seitenansicht stellt einen senkrechten Schnitt durch die Längsachse der
Oberflächenelementarzelle der ( 3 3x ) R30° - Rekonstruktion, der [ 101 ] – Richtung, dar.
Bei den folgenden Simulationen werden die Strukturvorschläge geordnet nach  der H3 -, T4  -
und  S5-Position mit der RHEED-Simulation gemäß dem experimentellen Bild Abb. 7.1.1 e
verifiziert. Die im folgenden benutzten Bezeichnungen für die Beugungsstriche sind in
Abb.7.1.1e enthalten. Die Beschleunigungsenergie der Elektronen wurde entsprechend der
experimentellen RHEED-Aufnahmen mit 30 kV in dem Simulationsprogramm berücksichtigt.
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Abb. 8.2.1: a) Draufsicht auf die  gestrichelt eingezeichnete Oberflächenelementarzelle
der ( 3 3x ) R30°-Rekonstruktion mit einem C-Trimer in H3–Position. Die
Kohlenstoffatome sind durch die schwarz ausgefüllten Kugeln und die Siliziumatome
durch grau ausgefüllte Kugeln gekennzeichnet. b) Seitenansicht des Modells entlang der
[ 101 ]-Richtung, c) simuliertes RHEED-Bild, Azimut [112].
Die Simulation liefert keine Übereinstimmung zu dem realen Beugungsbild (Abb. 7.1.1 e).
Es sind sehr starke Intensitätseinbrüche auf den Rekonstruktionsstrichen zu erkennen. Die
sichtbaren Intensitätsbereiche der Rekonstruktionsstriche sind gegenüber den
Volumenstrichen stark verkürzt und zur Schattenkante verschoben. Desweiteren ist auf








































Abb. 8.2.2: a) Draufsicht auf die  gestrichelt eingezeichnete Oberflächenelementarzelle  der
( 3 3x ) R30°-Rekonstruktion mit einem C-Trimer in T4 –Position. Die Kohlenstoffatome
sind durch die schwarz ausgefüllten Kugeln und die Siliziumatome durch grau ausgefüllte
Kugeln gekennzeichnet. b) Seitenansicht des Modells entlang der [ 101 ]-Richtung,
c) simuliertes RHEED-Bild, Azimut [112].
Der jeweils äußere (2/3 2/3) - und ( 3/23/2 ) - Strich der beiden Rekonstruktionsstriche
zwischen den Volumenstrichen zeigt gegenüber den inneren Rekonstruktionsstrichen eine zu
starke Intensitätsabnahme, welche sich nicht mit Abb. 7.1.1 e deckt. Die Intensitätsstriche des
Volumenmaterials zeigen verglichen mit den Rekonstruktionsstrichen ebenfalls einen starken
Intensitätsabfall. Die Volumenbeugungsstriche beginnen aber wie es auch im Experiment zu
beobachten ist, unmittelbar an der Schattenkante. Trotzdem entspricht der Gesamteindruck






Abb. 8.2.3: a) Draufsicht auf die  gestrichelt eingezeichnete Oberflächenelementarzelle  der
( 3 3x ) R30°-Rekonstruktion mit einem C-Trimer in S5 –Position. Die Kohlenstoffatome sind
durch die schwarz ausgefüllten Kugeln und die Siliziumatome durch grau ausgefüllte Kugeln
gekennzeichnet. b) Seitenansicht des Modells entlang der [ 101 ]-Richtung, c) simuliertes
RHEED-Bild, Azimut [112].
Die simulierte Struktur liefert von allen Trimeren die beste Übereinstimmung zum Experiment.
Die Intensität fällt von dem mittleren Volumenstrich gleichmäßig in Richtung höherer Ordnung
der Beuggungsstriche ab. Es ergibt sich damit eine gemeinsame einhüllende Funktion für die
Länge der Intensitätsstriche wie sie sich auch in der Abb. 7.1.1 e zeigt. Der Schönheitsfehler des
Bildes besteht nur aus den kleineren Intensitätseinbrüchen auf dem mittleren Strich. Da das
Modell Mehrfachstreuprozesse zwischen den Atomlagen nicht berücksichtigt, kann dies






















Abb. 8.2.4: a) Draufsicht auf die  gestrichelt eingezeichnete Oberflächenelementarzelle  der
( 3 3x ) R30°-Rekonstruktion mit einem Kohlenstoffeinzelatom in H3–Position. Die
Kohlenstoffatome sind durch die schwarz ausgefüllten Kugeln und die Siliziumatome durch
grau ausgefüllte Kugeln gekennzeichnet b) Seitenansicht des Modells entlang der [ 101 ] –
Richtung  c) RHEED-Simulation der Struktur.
Auffallend an dem simulierten Bild ist die schwache Ausbildung des
Volumenbeugungsstriches (00) . Die Rekonstruktionsstriche (2/3 2/3) und ( 3/23/2 ) sind
länger als die zum (00)-Intensitätsstab benachbarten Beugungsstriche. Ein anderer Aspekt
sind die zu kurzen Volumenbeugungsstriche (11) und  ( 11 ) . Insgesamt entspricht das




















Abb. 8.2.5: a) Draufsicht auf die gestrichelt eingezeichnete Oberflächenelementarzelle  der
( 3 3x ) R30°-Rekonstruktion mit einem Kohlenstoffeinzelatom in T4–Position. Die
Kohlenstoffatome sind durch die schwarz ausgefüllten Kugeln und die Siliziumatome
durch grau ausgefüllte Kugeln gekennzeichnet b) Seitenansicht des Modells entlang der
[ 101 ] – Richtung  c) simuliertes RHEED –Bild, Azimut [112].
Gegenüber dem Modellvorschlag in Abb. 8.2.4 wurde eine Verbesserung des
Gesamteindrucks erreicht. Die Länge der Rekonstruktionsstriche fällt nach außen hin ab,
so wie es auch im Experiment zu beobachten ist. Der (00)–Intenstätsstab ist gegenüber den
benachbarten Intensitätsstäben der Rekonstruktion  verkürzt. Dies stellt noch eine
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Abb. 8.2.6: a) Draufsicht auf die  gestrichelt eingezeichnete Oberflächenelementarzelle  der
( 3 3x ) R30°-Rekonstruktion mit einem Kohlenstoffeinzelatom in S5 –Position. b)
Seitenansicht des Modells entlang der [ 101 ] – Richtung c) simuliertes RHEED-Bild,
Azimut [112].
Auffallend an dem simulierten Bild ist die gute Ausbildung des
Volumenbeugungsstriches (00). Dieser experimentell ebenfalls gut zu beobachtende
Sachverhalt  wird mit diesem Strukturmodell deutlich besser wiedergegeben als mit den
Modellen in Abb. 8.2.4 und Abb. 8.2.5. Die Rekonstruktionsstäbe ergeben zusammen mit
den rechts und links benachbarten Volumenbeugungsstrichen als Einhüllende für die
Intensitätsstäbe ein Rechteck, wobei die äußeren Rekonstruktionsstriche geringfügig länger
sind als die inneren Striche. In einem nächsten Schritt soll versucht werden durch eine
zusätzliche Modifizierung dieses Strukturmodells, eine noch weitergehendere
Übereinstimmung zwischen dem experimentellen und dem simulierten RHEED-Bild




















Abb. 8.2.7: a)  Draufsicht auf die  gestrichelt eingezeichnete Oberflächenelementarzelle
der ( 3 3x ) R30°-Rekonstruktion mit einem Kohlenstoffeinzelatom in S5 -Position und
einem zusätzlichen Einbau von Kohlenstoff in die zweite Doppellage. Der zusätzliche
Einbau von zwei C-Atomen wurde nach dem dritt nächste Nachbar-Prinzip gemäß [Rüc95]
durchgeführt. Die Kohlenstoffatome sind durch die schwarz ausgefüllten Kugeln und die
Siliziumatome durch grau ausgefüllte Kugeln gekennzeichnet. b) Seitenansicht des
Modells entlang der [ 101 ] – Richtung c) simuliertes RHEED-Bild, Azimut [112]
Die Übereinstimmung zu der Abb. 7.1.1 e hat sich durch den Einbau von
zusätzlichen C-Atomen in der zweiten Doppellage gegenüber dem Modell in Abb. 8.2.6
verbessert. Bei diesem Modellvorschlag ergibt sich eine Kohlenstoffgesamtbedeckung von
1ML Kohlenstoff. Die Verbesserung der Übereinstimmung kann nicht erreicht werden






















Die Simulation der Trimermodelle (Abb. 8.2.1, Abb. 8.2.2 und Abb. 8.2.3), welche mit der
MD-Methode optimiert worden sind, ergab für die S5-Positionierung des Trimers (Abb. 8.2.3)
eine relativ gute Übereinstimmung zu dem experimentellen RHEED-Bild (Abb. 7.1.1 e). Die
Einzelatom-Positionierung ergab ebenfalls, daß die S5-Anordnung des Kohlenstoffs (Abb.
8.2.6) die bessere Übereinstimmung zu dem realen Beugungsbild (Abb. 7.1.1 e) zeigte. Ein
zusätzlicher Einbau von Kohlenstoff in die zweite Doppellage (Abb. 8.2.7) lieferte eine
Verbesserung der Übereinstimmung zu dem experimentellen Beugungsbild (Abb. 7.1.1 e).
Als Quintessenz aus den RHEED-Simulationen der Modelle mit C-Einzelatomen und der mit
Trimeren, kann der Schluß gezogen werden, daß eine Positionierung des Kohlenstoffs in
exponierter Lage auf der Oberfläche bei der ( 3 3x ) R30°-Rekonstruktion unwahrscheinlich
ist. Die optimale Positionierung des Kohlenstoffs beinhaltet ein  S5-Strukturelement. Damit
konnte in dem Fall von Kohlenstoff die prinzipielle Aussage, daß die gegenüber Silizium
kleineren Atome bevorzugt in  die S5- Position eingebaut werden [ Won95], bestätigt werden.
8.3      Strukturermittlung  für die Si(100) c(4x4)-C-Rekonstruktion
Die Struktur der kohlenstoffinduzierten Rekonstruktion Si(100) c(4x4) ist in der
Literatur noch nicht  aufgeklärt. Neben der kohlenstoffinduzierten Si(100) c(4x4) existiert
auch eine siliziuminduzierte Si(100) c(4x4)–Rekonstruktion die mittels eines
Annealingprozesses aus der Si(100) p(2x1)-Rekonstruktion erzeugt werden kann und
umgekehrt [Wan87]. Diese Reversibilität des Umwandlungsprozesses legt eine strukturelle
Verwandtschaft zwischen den beiden Siliziumrekonstruktionen nahe. In [Wan87] wird davon
ausgegangen, daß sich diese Siliziumrekonstruktionen im wesentlichen nur durch eine
unterschiedliche Positionierung von Si-Dimeren unterscheiden. Die unterschiedliche
Anordnung von Dimeren auf der Si(100)-Oberfläche soll im folgenden als Grundidee für den
Aufbau der kohlenstoffinduzierten Si(100) c(4x4)-Rekonstruktion benutzt werden.
Für die Bestimmung der Koordinaten der Atome in der Rekonstruktion wurde so
verfahren, daß die Bindungslängenänderung unter 10 % gegenüber dem entsprechenden
Volumenmaterial lag. Aus den RHEED-Untersuchungen des Intensitätsmaximums der
Si(100) c(4x4) ist bekannt, daß die vollständige Ausbildung der Rekonstruktion bei 0,8 ML
Kohlenstoff liegt (Abb. 7.2.3). Daher dürfen die diskutierten Strukturvorschläge für die
Si(100) c(4x4)-Rekonstruktion diesen Wert nicht überschreiten. Das  für die Simulation
verwendete Modell ist jeweils durch eine Prinzipskizze in der Draufsicht erläutert. Die
Dimere, als zentraler Bestandteil der c(4x4)-Rekonstruktion, sind in den Zeichnungen durch
Verbindungsstriche zwischen den jeweils am Dimeraufbau beteiligten Atomen
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gekennzeichnet. Nach Eingabe der Struktur in das RHEED-Simulationsprogamm wird das
Bild mit dem experimentell ermittelten Beugungsbild Abb. 7.2.1 f verifiziert.
Eine einfache Struktur für eine c(4x4) ist in [Ide92] mit vier Dimeren an den Ecken
der quadratischen Grundzelle und einem Dimer in dem Mittelpunkt der
Oberflächenelementarzelle vorgeschlagen worden. Der Strukturvorschlag wird auch als
´Single Dimer Model´ bezeichnet. Die Kohlenstoffbedeckung der Si(100)-Oberfläche liegt bei
diesem Modell bei 0,25 ML. Von [Wan87] wurde ein Missing-Dimer–Modell für die c(4x4)-
Struktur vorgeschlagen. Hier sind jeweils 3 Dimere zu einer strukturellen Einheit
zusammengefaßt, die sich nach einem Freiraum auf der Si(100)-Oberfläche periodisch
wiederholt. Da dieser Freiraum ebenfalls einen Dimer aufnehmen könnte, wird deren Struktur
mit  Missing-Dimer  bezeichnet. Strukturell ergibt sich durch den Versatz der Dreier-Dimere
in [110]-Richtung eine enge Verwandtschaft zu dem Modellvorschlag für [Ide92]. Die C-
Dimere auf der Oberfläche repräsentieren eine C-Bedeckung von 0,75 ML.
Eine andere Variante für die Anordnung der Dimere, die die Spannungen der
Oberfläche in besonders gleichmäßiger Weise kompensiert, ist das π-Bindungsmodell aus
[Pan85]. Die einzelnen C-Dimere sind nach diesem Modellvorschlag versetzt angeordnet und
bilden ein Netz, welches die Si(100)-Oberfläche überspannt. Insbesondere für den Fall der
Kohlenstoffdimere, die leichter π-Bindungen ausbilden können als Siliziumdimere, ist dies
ein interessanter Strukturvorschlag für die Si(100) c(4x4)-Rekonstruktion. Die
Kohlenstoffbedeckung der Oberfläche liegt ebenfalls bei  0,75 ML Kohlenstoff.
 Es sind bisher nur Varianten diskutiert worden, die C-Dimere in einer bestimmten
Anordnung auf der Oberfläche aufweisen. Deswegen ist in einem weiteren Schritt eine
definierte Mischung von C-Dimeren mit Si-Dimeren sinnvoll. Für die kombinierte
Zusammenstellung von Si- und C-Dimeren ist mit STM-Untersuchungen einer Si(100)
c(4x4), während einer Gesamtbedeckung der Oberfläche von 0,11 ML Kohlenstoff, eine
bestimmte Dreierkonfiguration von C- und Si-Dimeren entdeckt worden [Lei99]. Die Si(100)-
Oberfläche war unter diesen Bedingungen nicht vollständig rekonstruiert. Zwei Si-Dimere
schließen einen C-Dimer ein, wobei in der oberen Si-Monolage die Si-Atome in direkter
Nachbarschaft zu dem C-Dimer durch Kohlenstoffatome ausgetauscht sind. Zwischen diesen
Dreier-Dimeren fehlt jeweils ein Dimer. In der Veröffentlichung von [Lei99] ist eine
Kohlenstoffbelegung von 8 C – Atomen für eine Oberflächenelementarzelle angegeben
worden. Mit der angegebenen Anordnung der Dreierkonfigurationen liegt die
Kohlenstoffbelegung pro c(4x4) Elementarzelle aber bei 12 Kohlenstoffatomen. Dies ergibt
sich aus Symmetrieüberlegungen. Dieser Modellvorschlag für die kohlenstoffinduzierte




Abb. 8.3.1: a) Draufsicht des c(4x4) ´ Single Dimer Model ´. Die Anordnung der Si-Atome,
charakterisiert durch ausgefüllte Kugeln, ist in der Draufsicht für drei Lagen dargestellt. Die C-
Dimere sind durch einen Verbindungsstrich zwischen den beteiligten Atomen gesondert
hervorgehoben. b) simuliertes RHEED-Bild, Azimut [100].
Das simulierte RHEED-Bild zeichnet sich durch einen starken Intensitätseinbruch beim
Volumenstrich (11) und  ( 11 ) aus. Die Rekonstruktionsstriche, in der unmittelbaren Umgebung
dieser Volumenbeugungsstriche, sind relativ lang. Sie zeigen damit nicht die in Abb. 7.2.1 f zu
beobachtende Strichverkürzung. Da dieser Sachverhalt gleich für mehrere Striche gilt,
repräsentiert das RHEED-Bild nicht das experimentelle Beugungsbild. Die Anordnung der C-









Abb. 8.3.2: a) Draufsicht des c(4x4)- ´ Missing Dimer Model ´. Jeweils drei C-Dimere können zu
einer strukturellen Einheit zusammengefaßt werden.  b) simuliertes RHEED-Bild, Azimut [100].
In der Simulation fehlt der (11) und ( 11 ) Volumen-Beugungsstrich. Die
Rekonstruktionsstriche (5/4  5/4) und ( 4/54/5 ) sind länger als der mittlere Volumenstrich (00).
Bei den folgenden Rekonstruktionsstrichen ist jeweils alternierend einer ausgelöscht. Die
Anordnung der C-Dimere in der obigen Art und Weise liefert also im Beugungsbild keine










Abb. 8.3.3: a) Draufsicht des c(4x4)- ´π Bindungs-Defekt Modell ´ nach [Pan85]. Die
Anordnung der Si-Atome, charakterisiert durch ausgefüllte Kugeln ist in der Draufsicht für zwei
Lagen dargestellt. Die C-Dimere sind durch leere Kugeln mit einem C gekennzeichnet.
b) simuliertes RHEED-Bild, Azimut [100].
In dem simulierten RHEED-Bild sind alle Rekonstruktionsstriche vorhanden und zudem
fällt die Strichlänge der Beugungsstreifen nach außen ab, so wie es im Experiment zu
beobachten ist. Nur die Beugungsstriche am rechten und linken Rand des Bildes zeigen mit
ihrem langgezogenen Intensitätseinbruch und eines relativ weit von der Schattenkante entfernten
Streifenabschnittes eine Abweichung von dem realen Bild. Insgesamt wird mit dieser nur aus C-
Dimeren bestehenden Anordnung eine gute Übereinstimmung zu dem realen Bild












Abb. 8.3.4: a) Draufsicht auf das Modell einer c(4x4) mit der Dreierkonfiguration von zwei Si-
Dimeren und einem C-Dimer  gemäß [Lei99]. Die Kohlenstoffbedeckung beträgt 12 C-Atome
pro Oberflächenelementarzelle, b) simuliertes RHEED-Bild, Azimut [100]
Es sind  alle Rekonstruktionsstriche vorhanden. Die Länge der Rekonstruktionsstriche fällt
mit zunehmendem Abstand von dem mittleren (00)-Strich ab, so wie es auch im Experiment zu
beobachten ist. Die Rekonstruktionsstriche (1/4  1/4) und ( 4/14/1 ) passen mit ihrem
Intensitätsminimum und dem  zusätzlichen Streifenabschnitt, der über den (00) –Strich hinausragt,
nicht in dieses Bild.  Das simulierte RHEED-Bild liefert aber insgesamt eine gute
Übereinstimmung zu dem experimentellen RHEED-Bild (Abb. 7.2.1 f). Damit liefert die
Anordnung der Dimere, nach den Erkenntnissen von [Lei99], einen guten Ansatz zur Erklärung










Aus der Verifizierung der Strukturmodelle für die Si(100) c(4x4)-Rekonstruktion
folgt, daß mit zwei Modellen eine relativ gute Übereinstimmung zu dem experimentellen
RHEED-Bild zu erzielen ist (Abb. 8.3.3 und Abb. 8.3.4). Diese Strukturmodelle benötigen
beide eine Kohlenstoffbedeckung von 0,75 ML C. Der Strukturvorschlag gemäß Abb. 8.3.4
resultiert aus den STM-Untersuchungen von Lei et al [Lei99]. Bei diesen Experimenten lag
die gesamte Kohlenstoff-Bedeckung auf der Si-Oberfläche bei 0,11 ML C. Die Oberfläche
war nur zu rund 10 % konvertiert. Bei einer Strukturuntersuchung muß zusätzlich noch
bedacht werden, daß prinzipiell die Existenz einer bestimmten Oberflächenstruktur von dem
jeweiligen Kohlenstoffangebot abhängt. Eine STM-Untersuchung für eine
Kohlenstoffbedeckung von 0,8 ML Kohlenstoff steht damit noch aus, was eine Entscheidung
zugunsten des Strukturmodells in Abb. 8.3.3 a oder Abb. 8.3.4 a herbeiführen könnte.
8.4      Polytypanalyse von Epitaxieschichten mit RHEED
Das Ziel dieses Abschnittes besteht darin aufzuzeigen, wie mit RHEED die
Polytypstruktur der Epitaxieschicht identifiziert werden kann. Einleitend wird dargestellt, wie
man durch Modifikationen der Oberflächenmorphologie die Polytypstruktur von SiC-
Kristallen mit atomar glatten Oberflächen oder die Struktur von langperiodischen Polytypen
durch dreidimensionale Beugung bestimmen kann. Desweiteren wird das Problem der
Polytypidentifikation für atomar glatte Oberflächen, d.h. unter den Bedingungen der
zweidimensionalen Beugung, behandelt. In dem vorliegenden Kapitel wird der
Zusammenhang zwischen der Intensitätsmodulation auf den Gitterstäben im Beugungsbild
und dem Polytyp für bestimmte ausgewählte Fälle am Beispiel von 3C, 4H und 6H
untersucht.
8.4.1     Dreidimensionale Beugung
Unter den Bedingungen der dreidimensionalen Beugung entstehen RHEED-Muster,
die mit den Beugungsbildern in der Transmissionselektronenmikroskopie zu vergleichen sind.
Die Auswertung der Geometrie der Beugungsbilder ermöglicht Aussagen über die
Kristallstruktur der vorliegenden Substanz. Für den Fall der Identifikation des vorliegenden
Polytypes ist dieses Verfahren in [Neu83] ausführlich beschrieben.
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 Die Entstehung des vollständigen Beugungsmuster, welches die Identifikation des
Polytypes ermöglicht, ist eng mit der Strahleindringtiefe verknüpft. Liegt eine atomar glatte
Oberfläche vor, oder ist die Strahleindringtiefe geringer als die Periodizität des Polytypes,
kann die Strukturidentifikation nur eingeschränkt erfolgen. Um die Struktur des vorliegenden
Polytypes zu bestimmen, ist somit eine Erhöhung der effektiven Eindringtiefe bei gleicher
Beugungsgeometrie notwendig. Dies kann durch eine Aufrauhung der Oberfläche erzielt wer-
den. Dafür wurden folgende Methoden getestet: (1) Graphitisierung der Oberfläche mit an-
schließender Entfernung des entstandenen Graphits, (2) anodische Oxidation, (3) Plasmaät-
zen. Im Ergebnis der Oberflächenbehandlung entstanden Mikrorauheiten, die zu einer ausge-
prägten dreidimensionalen Beugung führten und damit die Identifikation der Struktur des
vorliegenden Polytypes ermöglichten. In Abb. 8.4.1.1 ist dies für die Oberflächenbehandlung
durch Graphitisieren dargestellt. Es ist deutlich zu erkennen, daß nach der Oberflächenbe-
handlung neue Beugungspunkte entstehen durch die der Polytyp als 33R-SiC identifiziert
werden konnte (Abb. 8.4.1.1 c), was auf den gewachsenen Oberflächen (Abb. 8.4.1.1 a und b)
nicht möglich war. Vergleichbare Ergebnisse wurden auch mit den anderen beiden Methoden
zur Generierung einer rauhen Oberfläche erzielt. Eine Prinzipskizze für die dreidimensionalen
Beugungspunkte des 33R - SiC ist in Tabelle 8.4.1.1 dargestellt.
  a)                                                b)                                                c)
          
Abb. 8.4.1.1: Beugungsbilder von einem 33R-SiC Kristall von einer atomarglatten terassen-
förmigen (0001)-Si-Oberfläche (a), einer welligen            -C-Oberfläche mit geringer effekti-
ver Eindringtiefe (b) und einer durch Graphitisieren modifizierten (0001)-Si-Oberfläche mit




8.4.2     Zweidimensionale Beugung
Es soll nun die Frage behandelt werden, inwieweit kann mit der Intensitätsmodulation
auf den RHEED-Intensitätsstäben im Falle der 2D-Beugung eine Identifikation des Polytyps
durchgeführt werden. Mit einer Simulation der RHEED-Intensität an dem Beispiel von 3C-,
4H- und 6H-SiC soll dieser Frage nachgegangen werden. Die Simulation wird mit dem in Ab-
schnitt 8.1 beschriebenen semi-kinematischen RHEED-Simulationsprogramm durchgeführt.
Als Azimut für die Untersuchung der Polytype wird die [ ]0211 -Richtung auf der hexagonalen
Oberfläche gewählt, die bei der dreidimensionalen Beugung eine Unterscheidung der Polyty-
pe erlaubt. Die Beschleunigungsspannung der Elektronen wurde mit 30 kV festgelegt, das der
Beschleunigungsspannung entspricht, die bei den Abscheideexperimenten in der Molekular-
strahlepitaxieanlage verwendet wird. Für den Fall der dreidimensionalen Beugung ist bekannt,
daß die signifikantesten Unterschiede im Intensitätsprofil in Abhängigkeit von der Struktur
des Polytypes sich bei den Gitterstäben links und rechts von dem Zentralstab zeigen. Es wur-
den daher nur diese Profile miteinander verglichen. Bei der Simulation der SiC-Polytype muß
zusätzlich der Einfluß der Polarität, d.h. C-Polarität oder Si-Polarität, auf die 2D-
Beugungssimulation geklärt werden. Es wird daher zuerst der Einfluß der Polarität in Abhän-



























Tabelle 8.4.1.1: Prinzipdarstellung  der dreidimensionalen Beugungs-
punkte für den 33R – SiC Polytyp im [ ]0211 -Azimut. Die intensitätsstarken




3C-SiC untersucht. In einem ersten Schritt wird 3C-SiC mit zwei Doppellagen einmal mit C-
Polarität (Abb. 8.4.2.1 a) und zum anderen mit Si-Polarität (Abb. 8.4.2.1 b) untersucht. Auf
der x-Achse der Intensitätsdarstellungen entsprechen 1,16 Einheiten des normierten Schirm-
profils dem Abstand von zwei Beugungsstreifen im [ ]0211 Azimut auf der hexagonalen
Oberfläche für alle SiC-Polytypen.
normiertes Schirmprofil normiertes Schirmprofil











































































Abb. 8.4.2.1: Intensitätsprofil des (01)–Gitterstabes von 3C-SiC bei einem Einfallswinkel von
1,3° für unterschiedliche Polaritäten der Oberfläche. a) Intensitätsprofil bei C-Polarität für zwei
Doppellagen, b) Intensitätsprofil bei Si-Polarität für zwei Doppellagen, c) Intensitätsprofil bei C-
Polarität für sieben Doppellagen, d) Intensitätsprofil bei Si-Polarität für sieben Doppellagen
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Bei nur zwei berücksichtigten Doppellagen ergibt sich ein deutlicher Einfluß der Pola-
rität auf die Intensitätsmodulation des Beugungsstriches. Bei einer Erhöhung der Anzahl der
berücksichtigten Doppellagen in der Simulation auf  7 Doppellagen wird der Einfluß der Pola-
rität gemäß Abb. 8.4.2.1 c und d so stark minimiert, daß er keinen signifikanten Einfluß auf
die Intensitätsmodulation der Beugungsstriche hat. Daraus folgt, daß die Polarität der Ober-
fläche nur dann detektiert werden kann, wenn die Beugungsbedingungen eine Eindringtiefe
von kleiner als sechs Doppellagen gewährleistet. Eine Erhöhung der Beschleunigungsspan-
nung erhöht die Eindringtiefe der Elektronen in den Kristall. Nach Gleichung (5.2.1) verhält
sich die Eindringtiefe in erster Näherung proportional zur Beschleunigungsspannung in dem
Bereich 20 - 40 kV. Eine weitere Erhöhung der Beschleunigungsspannung über 30 kV hinaus
bewirkt daher eine weitere Verringerung des Einflusses der Oberflächenpolarität auf die In-
tensitätsmodulation der Beugungsstriche.
Für die Untersuchung der möglichen Unterscheidbarkeit der Polytype 6H- und 4H-SiC
soll von dem Fall ausgegangen werden, daß der Elektronenstrahl in die (0001)-Oberfläche der
hexagonalen Polytype eindringt, da sie die bevorzugte technologische Oberfläche ist. Für die
Simulation wurde eine         Kohlenstoffoberfläche des SiC verwendet. Mit dem oben be-
schriebenen Extinktionskoeffizienten wurden die Fälle untersucht, daß zwei, vier und sieben
Doppellagen einen Beitrag zur Beugung leisten. In Abb. 8.4.2.2 a und b sind die Intensitäts-
profile der (01) Gitterstäbe für den [ ]0211 -Azimut   in  Abhängigkeit vom Einfallswinkel des
Primärstrahls für eine Wechselwirkung mit zwei und vier Doppellagen dargestellt. Da sich die
Intensitätsprofile bei identischer Anordnung der Atome im Zweischichtsystem nicht unter-
scheiden, wurde die atomare Anordnung der Atome so gewählt, daß sie einem 2H-Element
für den Fall des 4H- und einem 3C-Element für den Fall des 6H-SiC entspricht. Die erhalte-
nen Intensitätsprofile (Abb. 8.4.2.2 a und b) unterscheiden sich in ihrer Profilform, daraus
folgt, daß mit RHEED wie im Falle von LEED [Star95] bei einer genauen Messung der win-
kelabhängigen RHEED-Verläufe eine Aussage über die Lagenvariation der SiC Doppellagen
im oberflächennahen Bereich getroffen werden kann. Die in Abb. 8.4.2.3 a und b dargestell-
ten Intensitätsverläufe zeigen ebenfalls einen unterschiedlichen Intensitätsverlauf in dem be-
trachteten Einfallswinkelbereich des Primärstrahles. Damit erscheint es möglich mit der Hilfe
von RHEED auch unter den Bedingungen der zweidimensionalen Beugung die einzelnen po-
lytypen Strukturen zu unterscheiden. Aus der durchgeführten Simulation ergeben sich für die-
sen Zweck bevorzugte Einfallswinkel des Primärstrahles. Die Unterscheidbarkeit der vorlie-
genden Polytypstruktur ist für den Winkelbereich von 1 ... 2,5° besonders deutlich. Unabhän-
gig von der am Beugungsprozeß beteiligten Lagenzahl ergaben sich damit Unterschiede in der
Position und der Intensität der Maxima vom Intensitätsprofil, damit können diese zur Cha-










































Abb. 8.4.2.2: Intensitätsprofil des (01) – Gitterstabes von 4H- bzw. 6H-SiC für eine Ein-









































Abb. 8.4.2.3: Intensitätsprofil des (01)-Gitterstabes für 6H-SiC (a) und 4H-SiC (b) bei
einer Eindringtiefe von sieben Doppellagen
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8.5      Zusammenfassung der Simulationsergebnisse
(1) Durch die Verifizierung von simulierten Strukturmodellen der Si(111) °30)33( Rx -C-
Rekonstruktion kann die exponierte Position des Kohlenstoffs auf der Si-Oberfläche als
unwahrscheinlich angesehen werden. Die beste Übereinstimmung liefert eine S5 –Positio-
nierung des Kohlenstoffs.
(2) Für die Si(100) c(4x4)-C-Rekonstruktion konnte eine gute Übereinstimmung zu dem ex-
perimentellen RHEED-Bild mit Strukturvorschlägen, die C-Dimere auf der Oberfläche
enthalten, erreicht werden. Es zeigte sich, daß bestimmte Strukturmodelle für die
Si(100)c(4x4)-C-Rekonstruktion ausgeschlossen werden konnten. Der Strukturvorschlag
von [Lei99] wurde erstmalig mit RHEED verifiziert. Die Angaben in [Lei99] zum Koh-
lenstoffeinbau in die Elementarzelle konnten korrigiert werden.
(3) Die Oberflächenpolarität von SiC-Epitaxieschichten kann nur dann detektiert werden,
wenn die Beugungsbedingungen eine Eindringtiefe von kleiner als sechs Doppellagen
gewährleisten.
(4) Die Identifikation von SiC-Polytypen kann durch Modifikationen der Oberflächenmor-
phologie zur Erzeugung der 3D-Beugung oder durch Analyse der Intensitätsverläufe bei
der zweidimensionalen Beugung ermöglicht werden. In beiden Fällen muß der Elektro-
nenstrahl die charakteristische Periodizität des SiC-Polytyps erfassen.
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9        Untersuchungen zur Keimbildung von SiC auf Si
Nach den ersten kohlenstoffinduzierten Transformationen der Oberfläche setzt SiC-
Keimbildung ein. Die ersten Stadien der SiC-Keimbildung sind sowohl von wissenschaftli-
chem als auch von technologischem Interesse. Das technologische Interesse an einer SiC-
Wachstumsbeschreibung richtet sich neben der Verbesserung der nachfolgenden Epitaxie auf
die Bildung von SiC-Keimen im Nanometerbereich und deren Gesetzmäßigkeiten. Das Ziel
ist es, ein Modell für die Initial-SiC-Bildung auf der Si(100)- und Si(111)-Oberfläche zu ent-
wickeln. Zu diesem Zweck werden AFM- , Transmissionselektronenmikroskopie (TEM)- und
RHEED-Untersuchungen eingesetzt. Nach der Untersuchung der Zusammenlagerung von Si-
und C-Atomen zu einem stabilen Keim auf atomarer Ebene, wird die Herausbildung von grö-
ßeren SiC-Keimen und deren Wachstumsmechanismen betrachtet.
9.1      Bestimmung der kritischen Keimgröße für das SiC-Wachstum
Der Beginn des SiC-Wachstums auf atomarer Ebene ist durch die Bildung von stabilen
Clustern gekennzeichnet. Die Stabilität der SiC-Cluster hängt von der Anzahl der involvierten
Atome ab. In der thermodynamischen Theorie ist dies mit der Gibbschen Energie quantifi-
zierbar [Söh92]. Es existiert eine Cluster- oder Keimgröße ab der das stabile Wachstum wahr-
scheinlicher ist als der Zerfall. Die Keimgröße, charakterisiert durch die Anzahl von ´i´ Ato-
men, die gerade unterhalb dieser stabilen Keimgröße liegt wird als kritischer Keim bezeich-
net.
In der Literatur [Sch97] existiert eine thermodynamische Beschreibung, die die Anzahl
von stabilen Inseln pro Fläche als Funktion der Depositionsrate jC, der Temperatur  und der
kritischen Keimgröße i beschreibt. Bei fortschreitendem Wachstumsprozess wachsen die
Keime zusammen. Die direkte Methode zur Bestimmung der kritischen Keimgröße geht daher
von der Ermittlung der Keimdichte zu einem Zeitpunkt aus, der deutlich vor diesem Zusam-
menwachsen liegt, aus. Für die Auszählung der Keime ist ein direkt abbildendes Instrument
wie STM, REM, TEM oder das AFM geeignet. Diese Instrumente müssten aber in situ, also
bei Temperaturen zwischen 550°C - 1000°C im UHV, eingesetzt werden und dürfen gleich-
zeitig den Abscheideprozeß nicht stören. Daher gibt es derzeit nur vereinzelt technologische
in situ Realisierungen dieser Meßtechniken. In der Literatur [Voi97] existiert für das STM ei-
ne Entwicklung, die es erlaubt, bis 600°C im UHV das Si-Wachstum zu beobachten. Damit
ist es gelungen, anhand der Beobachtung der Anfangsstadien des Si-Wachstums eine kritische
Keimgröße i=1 auf der Si(100)-Oberfläche und i=6 auf der  Si(111)-Oberfläche mit dem Mo-
dell von [Sch97] zu bestimmen. Die Keimdichte ni verhält sich bei konstanter Prozeßtempe-
ratur und variabler Depositionsrate jC gemäß folgender Proportionalität:









                                                                                                                    (9.1.1)
Für die Ausbildung der Keime muß auch die Schwingungsfrequenz Sυ  der Atome, von der
Größenordnung der Debyefrequenz ( )≈ −1013 1s , in die Berechnung der Keimdichte einfließen.
Dieser Ausdruck gilt für die vollständige Kondensation. Dies bedeutet, daß die Desorption
des Kohlenstoffs von der Si-Oberfläche klein gegenüber der Einfangrate von Kohlenstoffmo-
nomeren auf der Si-Oberfläche ist. In dem Temperaturbereich von 600°C – 800°C ist dies
wegen der hohen Sublimationstemperatur von Kohlenstoff mit 3370°C [Hol85] erfüllt. Dies
wurde von [Cim99] anhand von Wachstumsuntersuchungen mit AFM für diesen Temperatur-
bereich bestätigt. Für eine ex situ Bestimmung der Keimdichte mit AFM und einer anschlie-
ßenden Auswertung gemäß Gleichung (9.1.1) muß man von der Annahme ausgehen, daß die
Keimdichte, welche mit AFM detektiert wird, proportional zu der Keimdichte im Anfangssta-
dium der Karbonisierung ist. Die Variation der C-Rate wird sowohl für die Si(111)- als auch
für die Si(100)-Oberfläche für zwei unterschiedliche Prozeßtemperaturen vorgenommen. Das
Produkt aus C-Rate und Zeit war bei den durchgeführten Experimenten konstant. Inwieweit
die mit der Gleichung (9.1.1) aus den experimentellen Bestimmungen für die Keimdichte sich
ergebenden kritischen Keimgrößen kristallographisch sinnvoll sind, zeigt sich bei den folgen-
den Auswertungen.
Sowohl die Bestimmung der kritischen Keimgröße auf der Si(111) – als auch auf der
Si(100)–Oberfläche wurde für zwei Prozeßtemperaturen durchgeführt. In der Abb. 9.1.1 sind
exemplarisch einige AFM-Bilder für die Auswertung der Karbonisierungsexperimente auf der
Si(111)–Oberfläche bei 660°C dargestellt. Deutlich zu erkennen ist die Zunahme der Keim-
dichte bei Erhöhung der Kohlenstoffrate. Die Zusammenstellung der ermittelten Inseldichten
für 660°C und 770°C befindet sich in Abb. 9.1.2.  Die Keimdichte ist eine Potenzfunktion der
Rate mit dem Exponenten i/(i+1) gemäß Gleichung( 9.1.1). In doppeltlogarithmischer Auftra-
gung der Inseldichte als Funktion der Rate kann die kritische Keimgröße i aus der Steigung
der Fitgeraden bestimmt werden.
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In der Abb. 9.1.2 a  sind  zur Veranschaulichung  Fitgeraden für i= 7 und i=5 eingetra-
gen. Die eingeschachtelte Fitgerade mit i=6 entspricht dem experimentell ermittelten Verha l-
ten der Keimdichten am besten.  Dieses Verhalten zeigt sich auch bei einer Prozeßtemperatur
von 770°C in Abb. 9.1.2 b. Die Meßwerte für die Keimdichte streuen in dieser Darstellung,
verglichen mit der für 660°C, mehr. Eine obere und untere Fitgerade zur Einschachtelung der
experimentellen Keimdichten, die der kritischen Keimgröße i=9 und i=3 entsprechen, lassen
zumindest den Schluß zu, daß die kritische Keimgröße von i= 6 im Toleranzbereich dieser
Einschachtelung liegt.
Abb. 9.1.1: AFM Bilder (1x1 µm2) nach Karbonisierung auf der  Si(111)-Oberfläche
bei einer konstanten Temperatur von 660°C, C–Rate: a) C=0,3, 6000 s, b) C=3, 600s,














































Abb. 9.1.2: Keimdichte in Abhängigkeit von der Rate für die Si(111)-Oberfläche, kriti-
sche Keimgröße ´ i ´  a) für 660°C, b) für 770°C
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Auf der Si(100)-Oberfläche ist sinngemäß die gleiche Untersuchung durchgeführt
worden. Die Keimdichte, in Abhängigkeit von der Rate, läßt auch hier einen Schluß auf die
kritische Keimgröße gemäß folgender Darstellung zu.
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Abb. 9.1.3:  Keimdichte in Abhängigkeit von der Rate für die Si(100) – Oberfläche,
kritische Keimgröße ´ i ´ a) für 660°C, b) für 750°C
a)
b)
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Aus Abb. 9.1.3 a für 660°C geht hervor, daß der Fit für die Keimdichte in Abhängigkeit von
der Rate einen Wert von i = 0,73 liefern würde. Da der kritische Keim beim epitaktischen
Aufwachsen nur aus ganzen Atomen bestehen kann, sind gemäß der angewandten
Wachstumstheorie von [Sch97] nur ganze Zahlen sinnvoll und mit dem experimentellen Wert
i = 0,73 kann i = 0 ausgeschlossen werden. Aus der Abb. 9.1.3 a ist zu ersehen, daß der Wert i
= 1 die Zunahme der Keimdichte in Abhängigkeit von der Rate deutlich besser anfittet als i =
2 auf der Si(100)–Oberfläche. Für eine höhere Prozeßtemperatur von 750°C Abb. 9.1.3 b
zeigt sich ebenfalls, daß die Keimdichte mit i = 1 besser angefittet wird als mit i = 2. Für die
Si – Epitaxie ist von [Sch97] auf der Si(100)–Oberfläche ebenfalls ein Wert von i = 1 gefun-
den worden.
Sowohl die Diamantstruktur des Siliziums als auch die Zinkblendestruktur des 3C-SiC
kann gedanklich jeweils in zwei kubisch flächenzentrierte Gitter zerlegt werden. Im dem Fall
von Silizium würden die beiden kubisch flächenzentrierten Gitter aus Si-Atomen bestehen Bei
dem 3C-SiC würde ein Gitter aus Si- und das andere aus C-Atomen bestehen. Diese kristallo-
graphische Verwandtschaft macht eine kritische Keimgröße i=1 für das 3C–SiC-Wachstum
auf Si(100) sinnvoll. Entsprechendes gilt für die kritische Keimgröße von i=6 für die 3C-SiC-
Bildung auf der Si(111)-Oberfläche in Abb. 9.1.2. In der Literatur findet sich eine Angabe zur
Ratenabhängigkeit der Keimdichte von Ge auf der Si(111)-Oberfläche [Shk98]. Eine Um-
rechnung dieser Angaben mit der Theorie von [Sch97] würde eine kritische Keimgröße von
i=6 liefern. Da Germanium  die Diamantstruktur aufweist ergibt sich zusammen mit den Un-
tersuchungen in [Voi97], daß die kritische Keimgröße wesentlich durch die Kristallstruktur
bestimmt wird. Falls kein epitaktisches Aufwachsen auf dem Substrat möglich ist, z.B. Ge auf
amorphem Siliziumoxid, so liegt die kritische Keimgröße bei i=0 [Shk00].
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9.2      Untersuchungen zum SiC-Initialwachstum auf Si
Die SiC –Bildung und das Wachstum während des Karbonisierungsprozesses von Sili-
zium kann grob in zwei Temperaturbereiche in Abhängigkeit von dem Kohlenstofffluß un-
terteilt werden [Cim98a, Att99, Ven75]. Bei Substrattemperaturen unterhalb von 800°C und
den in der SSMBE eingestellten Kohlenstoffflüssen entspricht der SiC-Bildungsprozeß der
einer vollständigen Kondensation. Dabei bleibt die Si-Oberflächenmorphologie während die-
ser Initialstadien des Wachstums erhalten. Bei Substrattemperaturen oberhalb von 800°C tritt
eine Sublimation von Silizium und von bereits auf der Oberfläche deponierten Kohlenstoff
auf. Dies führt zu einem 3D-Wachstum, das mit einer unvollständigen Kondensation be-
schrieben werden kann. Das 3D-Wachstum führt zu einer Aufrauhung und Facettierung und
damit in der Endkonsequenz zu einer Verschlechterung der Oberflächenmorphologie. Das
SiC-Initialwachstum soll daher bei Temperaturen unterhalb von 800°C durchgeführt werden,
bei dem die SiC-Keime in den oberflächennahen Bereichen eingebettet sind und ein quasi 2D-
SiC-Wachstum erreicht werden kann. Daher wird im folgenden das Initialwachstum von SiC
in dem Bereich zwischen 550°C - 800°C für die beiden technologisch interessanten Si-
Oberflächen Si(100) und Si(111) untersucht.
9.2.1  Auswertung der SiC-Inkubationszeit
Die 3C-SiC-RHEED-Intensität ist erst nach einer bestimmten Inkubationszeit t i zu
beobachten (Abb. 7.1.2 und Abb. 7.2.2). Die Inkubations- oder Totzeit der 3C-SiC-Bildung
wird von zwei Prozessen bestimmt. Der eine bestimmt die notwendige Zeit für die Bildung
der kritischen Keime und der andere im Erreichen der für die Detektierbarkeit mit RHEED
notwendigen Mindestgröße rvis. Für die RHEED-Auswertung wurde auf der Si(111)-
Oberfläche der (111)-SiC-Beugungspunkt und auf der Si(100)-Oberfläche wurde der (202)-
SiC-Beugungspunkt für die zeitliche Ermittlung des Intensitätsverhaltens herangezogen. Auf
der Si(100)-Oberfläche konnte der (200)- oder (400)-Beugungspunkt nicht verwendet werden,
da diese durch den reflektierten Strahl sowie Kikuchilinien überlagert werden. Die Intensität
der ausgewählten Beugungspunkte reagiert besonders empfindlich auf SiC-Bildung im Initial-
stadium.
Die Inkubationszeit t i kann in erster Näherung in zwei charakteristische Zeiten t f und
t g zerlegt werden. Die Zeit t f  ist die Zeit, die für die Bildung eines kritischen Keims notwen-
dig ist. Je nach Analysemethode muß der Keim eine bestimmte Größe erreichen, damit er de-
tektierbar ist. Für RHEED kann man gemäß den Simulationen von [Gif95] davon ausgehen,
daß der Keimradius rvis eine laterale Ausdehnung von mehr als 1 nm haben muß. Die Wachs-
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tumszeit t g des Keims macht also in diesem Fall einen wesentlichen Anteil der Inkubations-
zeit aus. Für den Fall, daß t g  gegenüber t f   dominiert, kann gemäß [Söh92] auf  den Wachs-
tumsmodus des Keims geschlossen werden. Damit wird  der Wachstumsprozeß primär durch
einen Oberflächenintegrationsmechanismus und nur sekundär von einem Diffusionsprozeß
kontrolliert. Es wird hier zwischen mononuklearem und polynuklearem Wachstum des Keims
unterschieden. Unter mononuklearem Wachstum versteht man das Wachstum einer komplet-
ten Kristallage auf dem Primärkeim, ausgehend von einer Sekundärnukleation. Wird die Kri-
stallage durch das laterale Wachstum von mehreren Sekundärkeimen auf einem Primärkeim
erzeugt, so spricht man von dem polynuklearen Wachstum. In der Abb. 9.2.1.1 ist dies am
Beispiel des polynuklearen Wachstums dargestellt.
Der Primärkeim ist in der oberflächennahen Silizium-Kohlenstofflegierungsphase Si1-xCx  ein-
gebettet [Sch00]. Sobald sich die 2D-Sekundärkeime durch laterales Wachstum seitlich be-
rühren, ist das Wachstum einer Kristallage beim polynuklearen Wachstum abgeschlossen. Für







ϑβγ⋅⋅=                                                                       (9.2.1.1)
2-D Sekundärkeime
Primärkeim
Abb. 9.2.1.1: Polynukleares Wachstum des Primärkeimes




cS =                                                                                                                     (9.2.1.2)
Der Vorfaktor Hm ist ratenunabhängig, besitzt keine Abhängigkeit von der Tempera
stellt damit für diese Betrachtungen nur einen Proportionalitätsfaktor dar. Die Diff
Kohlenstoffs in den oberflächennahen Lagen wird mit DS in der Gleichung (9.2.1.1
sichtigt. Die Größe γ  repräsentiert die Oberflächenenergie des 3C-SiC, die 1,742 m
trägt [Fis00]. Der geometrische Faktor ß beträgt für runde Keime π. Die Größe
schreibt die Anzahl von Atomen in der asymetrischen Einheit der 3C-SiC-Zinkblend
Das Volumen dieser asymetrischen Einheit wird mit ϑ  angegeben. Aus dem Radiu
ziumatoms (r=1,17 Angström) und des Kohlenstoffs (r=0,77 Angström) kann das Vo
8,6211418⋅ −10 30 3m  berechnet werden [Hol85]. Mit RG wird die allgemeine Gaskon
zeichnet. Die Größe S beschreibt die Übersättigung in der Umgebung des Keims g
der Gleichgewichtskonzentration ceq (mol/m
3 ). Die Inkubationszeit im Falle der Po














ϑγ                                                             
mit:
Der Vorfaktor Hp ist raten- und temperaturunabhängig. Eine temperaturabhängige S
ist mit diesem Gleichungssatz prinzipiell möglich. Da die Übersättigung S und de
chendiffusionskoeffizient DS  eine Temperaturabhängigkeit aufweisen, die in diese
nearen Gleichungssystem immer in Kombination auftreten, können die Aktivierung
dieser Größen nicht durch Anfitten einzeln ermittelt werden.
Für die Simulation muß die Übersättigung in geeigneter Weise festgelegt we
Übersättigung S des Kohlenstoffs im Silizium für den oberflächennahen Bereich ka
fehlender Daten nur von der Größenordnung her eingegrenzt werden. Nach den Ang
[Bea71] liegt die Gleichgewichtslöslichkeit des Kohlenstoffs im Si-Volumenma
660°C bei 10 13 cm –3 . Durch die Verspannungen im oberflächennahen Bereich kan
Löslichkeit gemäß den theoretischen Berechnungen von [Ter95] um bis zu 4 Größ
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lenstoffmenge in den obersten vier Lagen während des RHEED-Intensitätsmaximums der
Si(100) c(4x4)-C Rekonstruktion mit näherungsweise 0,8 ML Kohlenstoff ermittelt [Kos98].
Mit eigenen XPS-Messungen konnte für das RHEED-Intensitätsmaximum der
( 3 3x ) R30°-C  ein ähnlicher Wert von rund 1 ML Kohlenstoff gefunden werden. Es
kommt aber noch erschwerend hinzu, daß der Zusammenhang zwischen dem C-Einbau in die
oberflächennahen Si-Lagen und dem eingestellten C-Fluß in der MBE ebenfalls unbekannt
ist. Eine Untersuchung zu dieser Fragestellung steht derzeit in der Literatur noch nicht zur
Verfügung. Damit kann die Übersättigung nur als reiner Fitparameter fungieren. Für die fol-
genden Untersuchungen soll die Übersättigung als proportional zur Rate betrachtet werden.
Für die Rate 3 wird während des SiC-Initialwachstums ein Wert von S = 800 angenommen
und die anderen Übersättigungen entsprechend dem Ratenverhältnis festgelegt.
In den Abb. 9.2.1.2 a und b wurden gemäß Gleichung (9.2.1.1) und Gleichung
(9.2.1.4) die simulierten Werte mit den experimentellen Werten verglichen. Da der C-
Diffusionskoeffizient DS während des SiC-Initialwachstums in den oberflächennahen Lagen
derzeit noch unbekannt ist, kann nur das Gesamtverhalten der Inkubationszeit in Abhängig-
keit von dem Kohlenstofffluß miteinander verglichen werden. Die experimentell ermittelten
Inkubationszeiten sind durch eine Ausgleichskurve, errechnet nach dem mittleren Fehlerqua-
drat, angefittet worden. Sowohl für die Karbonisierung der Si(111)- als auch der Si(100)-
Oberfläche bei 660°C zeigt sich, daß der experimentelle Kurvenverlauf durch die errechneten
Inkubationszeiten, gemäß dem mononuklearen Nukleationsmechanismus, am besten wieder-
gegeben wird. In der doppeltlogarithmischen Darstellung zeigen die Inkubationszeiten, gemäß
dem polynuklearen Nukleationsmechanismus, einen linearen Anstieg. Die Ausgleichskurve
für die experimentellen Werte weicht von diesem Kurvenverlauf deutlich ab. Es liegt damit
sowohl bei der Si(111)- als auch bei der Si(100)-Oberfläche ein mononuklearer Nukleations-
mechanismus vor.
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Abb. 9.2.1.2:  Inkubationszeit für die SiC-Bildung in Abhängigkeit
von dem Kohlenstofffluß bei einer Prozeßtemperatur von 660°C:
a) auf der  Si(111)-Oberfläche, b) auf der  Si(100)-Oberfläche
a)
b)
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9.2.2   Auswertung der 3C-SiC-RHEED-Intensitätsanstiegszeit
Nach der Auswertung der Inkubationszeit kann der SiC-Wachstumsprozeß mit
RHEED bezüglich der Anstiegszeit t a , die benötigt wird um den vollen RHEED-
Intensitätshub zu erreichen, charakterisiert werden (Abb. 7.1.2 und Abb. 7.2.2). Daher soll
nun untersucht werden, inwieweit sich die Wachstumsrate R, die sich proportional zum
Kehrwert der Anstiegszeit verhält [Hat96], in Abhängigkeit von dem Kohlenstofffluß jc bei
verschiedenen Temperaturen verändert:
at
R 1∝                                                                                                                               (9.2.2.1)
In Anlehnung an der in Abschnitt 9.2.1 verwendeten Wachstumstheorie für die Keime
wird auch hier der mononukleare und polynukleare Wachstumsmechanismus betrachtet. Die








ϑβγ−=                                                                                (9.2.2.2)
Der mittlere Keimdurchmesser r ist auch C-ratenabhängig, wie es aus AFM-Bildern hervor-
geht (Abb. 9.1.1). Aus TEM–Bildern, die das SiC-Initialwachstum erfassen, kann der mittlere
Keimdurchmesser experimentell bestimmt werden. Bei einer Vergrößerung der sekundären
Nukleationsrate J werden Keime gebildet, bevor sich eine komplette Lage mit einer Stufen-
wachstumsgeschwindigkeit v  ausgebildet hat. Es kommt zu einem 2D-polynuklearen
Wachstumsmechanismus. Dieser Mechanismus wird auch durch eine Zunahme der Keimgrö-
ße r, auf denen die Sekundärnukleation stattfindet, begünstigt. Wird die Fläche AF, die von
einer Wachstumslage belegt wird größer, so findet ab einer bestimmten Größe eine zusätzli-
che sekundäre Nukleation J auf der Terrasse statt.  Dieser Übergang zwischen mononuklea-
rem und polynuklearem Wachstum ist von [Hay73] durch eine Ungleichung quantifiziert
worden:
vJAF /
2/3 <<1                                                                                                                  (9.2.2.3)
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Nur für den Fall das  Gleichung (9.2.2.3) erfüllt ist herrscht mononukleares Wachstum vor. In
dem anderen Fall muß die Wachstumsrate über einen polynuklearen Wachstumsmechanismus













ϑγ                                                                                 (9.2.2.4)
mit:    3/23/1 eqsp cDK ϑ=                                                                                                  (9.2.2.5)
          3/2)1()( −= SSF                                                                                                    (9.2.2.6)
Mit den Gleichungen (9.2.2.1) – (9.2.2.6), die das favorisierte Wachstumsmodell be-
schreiben, wird im folgenden versucht, die experimentell ermittelten Wachstumsgeschwin-
digkeiten raten- und temperaturabhängig zu simulieren. Die experimentellen Wachstumsraten
sind aus dem Kehrwert der RHEED-Intensitätsanstiegszeiten gemäß der Proportionalitätsbe-
ziehung (9.2.2.1) ermittelt worden. Die Anwendung der Gleichungen (9.2.2.1) – (9.2.2.6)
kann daher nur relative Aussagen zu den temperatur- und ratenabhängigen Wachstumsge-
schwindigkeiten liefern. Die Wachstumsgeschwindigkeit von Rate 3, anhand der RHEED-
Intensitätsanstiegszeiten, wird als Bezug gewählt und die Wachstumsgeschwindigkeiten der
anderen Raten relativ zu dieser  berechnet. Die Ergebnisse sind in den Abb. 9.2.2.1 a und b
zusammen mit den experimentellen Wachstumsgeschwindigkeiten aufgetragen. Aus den Dar-
stellungen ist zu entnehmen, daß die experimentellen Werte in der doppeltlogarithmischen
Darstellung sich in guter Übereinstimmung mit einer Fitgerade annähern lassen. Dies weist
darauf hin, daß eine Proportionalität zwischen der Wachstumsrate R, der inversen Anstiegs-






R ∝∝ 1                                                                                                                    (9.2.2.7)
             Diese angepaßte Beschreibungsform erleichtert den Vergleich zwischen den
experimentellen und simulierten Wachstumsraten. Der Exponent p erlaubt Rückschlüsse auf
den Wachstumsmechanismus.
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Abb. 9.2.2.1: Experimentelle und simulierte Wachstumsge-
schwindigkeiten für Si(100) und Si(111) bei einer Prozeß-
temperatur von 660°C (a) und 750°C (b).
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Abb. 9.2.2.2: Mittlere Wachstumsgeschwindigkeit des
3C-SiC-Wachstums als Funktion des C2H4 Angebotes
bei 660°C für Si(111).
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Abb.5  TEM Bild einer Si(111) Probe, welche 55s  einem Kohlenstofffluß von 5,5x1013
Atomen cm-2s-1 bei einer Substrattemperatur von 660°:(a) Draufsicht (Plane view TEM), (b)
Querschnittsbild (XTEM).
Abb. 9.2.2.3: TEM Bild einer Si(111) Probe, welche 55s einem Kohlenstofffluß von 5,5 ⋅ 1013
Atomen cm-2 s-1 bei einer Substrattemperatur von 660°C ausgesetzt war, Draufsicht (Plane
View TEM), [Sch00], die dunklen Kreise stellen SiC-Keime dar
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Die Wachstumsrate zeigt bei der Si(111)-Oberfläche, während der Karbonisierung
unter SSMBE-Bedingungen, einen Wachstumsexponenten p=1/3 bei 660°C in dem Ratenbe-
reich zwischen 1 und 10 ( Abb. 9.2.2.1 a). Bei der höheren Wachstumstemperatur von 750°C
ergibt sich in dem Ratenbereich zwischen 1 und 3  ein Anstieg von p=1,1 (Abb. 9.2.2.1 b).
Für den höheren Ratenbereich zwischen 10 und 100 verringert sich der Anstieg deutlich. Für
die Si(100)-Oberfläche zeigt der Wachstumsexponent p unter SSMBE-Bedingungen ein ähn-
liches Verhalten wie bei der Si(111)-Oberfläche. Bei 660°C lautet der Wachstumsexponent
auch hier 1/3 (Abb. 9.2.2.1 a). Bei der höheren Temperatur von 750°C (Abb. 9.2.2.1 b) be-
trägt der Anstieg der Fitgeraden 0,6.
Der Anstieg p=0,2 (Abb. 9.2.2.2) aus den GSMBE – Karbonisierungsexperimenten
mit Ethylen bei 660°C auf der Si(111)-Oberfläche fügt sich nicht in das unter SSMBE-
Bedingungen gefundene Schema für p ein. Die Abweichung des Anstieges p  für die Karboni-
sierung  von Si(111) mit Ethylen kann aus dem Reaktionsmechanismus erklärt werden. Aus
der temperaturabhängigen Betrachtung des RHEED-Intensitätsanstieges [Pla99] geht hervor,
daß gemäß den Überlegungen von [Dav97] die berechnete Aktivierungsenergie nicht mit ei-
ner diffusionskontrollierten sondern mit einer reaktionskontrollierten Reaktion beschrieben
werden kann. Da der Si(111)-Oberfläche ungecracktes Ethylen angeboten wurde, ist der für
die SiC-Bildung notwendige Zersetzungsprozeß aufgrund der niedrigen Temperatur von
660°C der begrenzende Faktor in der Reaktionskette. Bei Temperaturen oberhalb von 1000°C
zersetzen sich die Kohlenwasserstoffe genügend schnell. Damit ist dieser Teilschritt in der ge-
samten Reaktionskette nicht mehr begrenzend. Eine andere Möglichkeit ist die Verwendung
von thermisch durch eine heiße Kathode aktivierten Kohlenwasserstoffen für die Karbonisie-
rung. In [Hat96] wurde  bei der Karbonisierung von Si(111) mit gecracktem Propan bei
750°C ebenfalls ein Wachstumsexponent von 1/3 erreicht. Das heißt bei entsprechender Wahl
der Temperaturen bzw. geeigneter Anbietung der Prozeßgase kann auch unter GSMBE-
Bedingungen ein Wachstumstyp, charakterisiert durch den Wachstumsexponenten p, wie in
der SSMBE eingestellt werden.
Mit TEM-Untersuchungen (Abb. 9.2.2.3) konnte für den untersuchten Temperatur-
und Ratenbereich quasi 2D-SiC-Wachstum experimentell zu einem Zeitpunkt, der zeitlich in-
nerhalb des SiC-RHEED-Intensitätsanstieges liegt, gezeigt werden. Das TEM–Bild zeigt
zweidimensionale Keime in dem oberfächennahen Bereich. Aus dem TEM-Bild (Abb.
9.2.2.3) ist zudem noch eine weitere Besonderheit zu erkennen. Die Größe der einzelnen
Keime ähnelt sich auffallend. Daher wird dieser Wachstumsmechanismus, der gemäß
Abb. 9.2.2.1 a durch den Exponenten p=1/3 charakterisiert ist, auch für die Erzeugung von
Prezipitaten mit einem einheitlichen Durchmesser genutzt [Shi71,Toy73]. Die beobachteten
flachen Keime hatten zu diesem Zeitpunkt einen Durchmesser zwischen 5 – 8 nm. Die tempe-
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ratur- und ratenabhängigen Durchmesser der Keime werden in der Wachstumsmodellierung
gemäß Gleichung (9.2.2.2) benötigt.
Aus den Berechnungen in Abb. 9.2.2.1 a ist zu ersehen, daß sowohl für die Si(111)-
als auch für die Si(100)-Oberfläche für 660°C mit dem 2D-mononuklearen Wachstum, gemäß
Gleichung (9.2.2.2), eine gute Übereinstimmung zu dem Anstieg p=1/3 der experimentellen
Meßpunkte  zu erzielen ist.
Der für die Si(111)-Oberfläche bei 750°C mit p=1,1 , gemäß der polynuklearen 2D-
Wachstumsbeschreibung (Gleichung (9.2.2.4)), errechnete Exponent entspricht dem experi-
mentellen Anstiegsverhalten der Wachstumsrate für Rate 1 und Rate 3 recht gut
(Abb. 9.2.2.1 b). In dem Ratenbereich zwischen 10 und 100 konnte zwischen den experimen-
tellen  Werten und den simulierten Werten gemäß dem 2D-polynuklearen Wachstumsmecha-
nismus keine Übereinstimmung bezüglich des Anstiegsverhaltens der Wachstumsgeschwin-
digkeit erzielt werden. Der Anstieg der simulierten Werte liegt bei p=1 wohingegen sich die
experimentellen Werte dem Anstieg von p=1/3 annähern. Eine Erklärung für die Verringe-
rung des experimentellen Anstiegsverhaltens läßt sich mit dem zugrundegelegten Wachs-
tumsmodell angeben. Der mittlere Keimdurchmesser verringert sich gemäß den Darstellungen
in Abschnitt 9.1 signifikant mit Zunahme der Kohlenstoffrate. Dies hat Auswirkungen auf den
Wachstumsmechanismus. Der Übergang von dem 2D-mononuklearen Wachstumsmechanis-
mus zu dem 2D-polynuklearen Wachstumsmechanismus wird neben der Temperatur auch von
dem Keimradius, der mit der dritten Potenz gemäß der Ungleichung (9.2.2.3) berücksichtigt
wird, bestimmt. Eine Verringerung des Keimdurchmessers und eine Erhöhung der Stufen-
wachstumsgeschwindigkeit begünstigen einen 2D-mononuklearen Wachstumsmechanismus
gegenüber dem 2D-polynuklearen Wachstumsmechanismus.
Die Si(100)-Oberfläche zeigt bei 750°C dahingegen einen relativ geringen Anstieg
von p=0,6.  Die Durchmesser der SiC-Keime auf der Si(100)-Oberfläche zeigen bei sonst
gleichen Prozeßbedingungen einen um rund 1,4 kleineren Radius gegenüber der Si(111)-
Oberfläche, damit ist gemäß der Ungleichung (9.2.2.3) der polynukleare 2D-
Nukleationsmechanismus zu höheren Temperaturen verschoben. Der Anstieg von p=0,6 stellt
damit auch bei 750°C noch eine Kombination der beiden Nukleationsmechanismen dar. Die
Übersättigung S beinhaltet die Temperaturabhängigkeit der Gleichgewichtslöslichkeit des
Kohlenstoffs in den oberen Si-Lagen. Die beste Übereinstimmung zwischen experimentellen
und simulierten Werten konnte mit einer Aktivierungsenergie von 0,8 eV für die Gleichge-
wichtslöslichkeit des Kohlenstoffs erzielt werden.
In der Literatur [Hat96] ist eine Beschreibung für den beobachteten Wachstumsexpo-
nenten von 1/3 beim quasi 2D-SiC Wachstum zu finden. Die Wachstumsrate R wurde hier in
Abhängigkeit von der Nukleationsrate J, der Stufenwachstumsgeschwindigkeit ν und dem
Netzebenenabstand d wie folgt beschrieben:










( JvdR π=                                                                                                              (9.2.2.8)
Von dieser Wachstumsbeschreibung wurde eine Näherungsbeziehung abgeleitet, die von der
Voraussetzung ausgeht, daß die Stufenwachstumsgeschwindigkeit nur schwach im Vergleich
zur Nukleationsrate von dem Angebot der Propanmoleküle abhängt. Zu dieser Näherung fin-
den sich in der Literatur unterschiedliche Betrachtungen. In [Söh92] wird die Stufenwachs-
tumsgeschwindigkeit als proportional zum Angebot an Teilchen in der Umgebung der
Wachstumsfront angenommen und in [Eer93] wird davon ausgegangen, daß sich diese Ge-
schwindigkeit logarithmisch zum Teilchenangebot verhält. Diese diskussionswürdige Verein-
fachung der Wachstumsgeschwindigkeit ist in der Veröffentlichung von [Hat96] nicht kom-
mentiert worden. Als weitere Näherung, die ebenfalls nicht begründet wurde, ist die Propor-
tionalität zwischen der Nukleationsrate J und dem Molekülangebot bzw. dem Teilchenstrom jc
zu nennen. In [Söh 92] findet sich der Hinweis, daß für sehr starke Übersättigungen bei einer
angenommenen Reaktion 1. Ordnung die Nukleationsrate sich proportional zur Übersättigung




cjR ∝                                                                                                                            (9.2.2.9)
Mit diesen Näherungen wurde in [Hat96] der Exponent von 1/3 gemäß Gleichung
(9.2.2.9) erklärt. Es wurde als Bestätigung des mit REM ermittelten quasi-2D-Wachstums in-
terpretiert. Diese Wachstumsbeschreibung kann die beobachtete temperaturabhängige Verän-
derung des Wachstumsexponenten p nicht erklären.
Die gewonnen Gesetzmäßigkeiten der Nukleation und des Wachstums von SiC-
Precipitaten in der Silizium–Kohlenstoff–Legierungsphase für die Si(111)- und Si(100)-
Oberfläche können genutzt werden, um die SiC-Keimgröße und die Morphologie einzustel-
len. Zu diesem Zweck wurde der Keimbildungsprozeß nach dem halben RHEED-
Intensitätsanstieg, des (111)-SiC- bzw. des (202)-SiC-Beugungspunktes für die Si(111)- bzw.
der Si(100)-Oberfläche,  abgebrochen. Die Wachstumsunterbrechung zeigt ungefähr gleiche
SiC-Keimgrößen, bei einem Abstand zwischen den Keimen der dem Durchmesser der Keime
entspricht. Die so ermittelten Keimdurchmesser sind in Abb. 9.2.2.4 wiedergegeben.
Deutlich ist der Übergang zwischen der vollständigen zu der unvollständigen Konden-
sation zu erkennen, der bei Si(111) bei rund 750°C und bei Si(100) bei 800°C zu beobachten
ist. Der Wachstumstyp und damit die Morphologie ändern sich signifikant. Im Bereich der
vollständigen Kondensation ist während des SiC-Initialwachstums 2D-SiC-Wachstum und bei
der unvollständigen Kondensation 3D-SiC–Wachstum zu beobachten. Die Rauhigkeit, die mit
der unvollständigen Kondensation einhergeht, ist mit einem AFM-Bild (Abb. 9.2.2.5), wel-
ches  55s nach dem Prozeßstart während der C-Rate 3 aufgenommen wurde, dokumentiert.
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Abb. 9.2.2.5:  AFM-Bild  (2x2µm) einer karbonisierten Si(111) – Oberfläche (on axis 0,2°), C-
Rate 3, 55 s nach Prozeßstart, Prozeßtemperatur 1065°C, Durchmesser der Keime 170-250 nm,
Höhe der Keime 20-25 nm, Keimdichte 15 µm-2  [Cim01]
Abb. 9.2.2.4: Keimdurchmesser in Abhängigkeit von der Tempe-
ratur bei einem C-Fluß von 5,5x1013 Atome cm-2 s-1. Pfeile mar-
kieren den Übergang von der 2D- zur 3D-Keimbildung
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9.3       Zusammenfassung
(1) Aus der Keimdichte während der Karbonisierung wurde die kritische Keimgröße für  das
3C-SiC-Wachstum auf der Si-Oberfläche bestimmt. Auf der Si(111)-Oberfläche beträgt
die kritische Keimgröße i=6 und auf der Si(100)-Oberfläche  i=1. Zusammen mit anderen
Bestimmungen der kritischen Keimgrößen aus der Literatur kann der Schluß gezogen
werden, daß der Wert von i wesentlich durch die Kristallstruktur der epitaktisch aufwach-
senden Schicht bestimmt wird.
(2) Die Art der sekundären Nukleationsmechanismen von SiC auf Si(100) und Si(111) wurde
durch RHEED-Untersuchungen raten- und temperaturabhängig bestimmt. Sowohl mit der
Auswertung der Inkubations- als auch der Anstiegszeit in dem SiC-RHEED-
Intensitätsverlauf kann zwischen Mono- bzw. Polynukleation unterschieden werden. Für
das SiC-Initialwachstum, bei einer Prozeßtemperatur von 660°C, konnte für Keimdurch-
messer von weniger als 2 nm Mononukleation auf der Si(111)- und der Si(100)- Oberflä-
che nachgewiesen werden. Auf der RHEED-Intensitätsrampe, d.h. bei sich vergrößernden
Keimdurchmessern  ergibt sich je nach C-Rate und Temperatur neben der Mononukleati-
on noch die Polynukleation. Auf der Si(111)-Oberfläche konnte in dem Ratenbereich
(Rate 0,3....100) genauso wie auf der Si(100)-Oberfläche für den Ratenbereich zwischen
(Rate 0,3....10) 2D-mononukleares Wachstum für 660°C nachgewiesen werden. Bei einer
Erhöhung der  Karbonisierungstemperaturen wurde auf beiden Si-Oberflächen zumindest
ein partielles Auftreten von polynuklearem Wachstum festgestellt. Auf der Si(111)-
Oberfläche ergab sich für 725°C in dem Ratenbereich (Rate 1....3) polynukleares Wachs-
tum und oberhalb von Rate 3 ein mononukleares Wachstum. Auf der Si(100)-Oberfläche
ergab sich in dem Ratenbereich (Rate 1....100)  ein kombiniertes Auftreten von 2D-
mononuklearem und polynuklearem Wachstum für 750°C.
(3) Die Ergebnisse konnten zu einem Modell (Abb. 9.3.1) zusammengefaßt werden, welches
durch TEM-Untersuchungen bestätigt wurde.
(4) Der Nukleationsmechnismus beeinflußt wesentlich die Größe,Verteilung und Morpholo-
gie, was in der Nanotechnologie für eine Selbstskalierung ausgenutzt werden könnte. Für
den mononuklearen Nukleationsmechanismus wurde ein einheitlicher Keimdurchmesser
während des SiC- Initialwachstums beobachtet. Der mononukleare Nukleationsmecha-
nismus liefert eine relativ glatte Oberläche sowohl der einzelnen Keime als auch der Si-
Oberfläche.
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mononukleares 2D - Wachstum
Initial Wachstumsmodell für SiC auf Si
Transformation der Rekonstruktionen
Si(111)(7x7)    Si(111)(3x3) R30° C
Si(100)(2x1)     Si(100)c(4x4) C
Si(111): 700°C   T 800°C
Si(100): 700°C   T   850°C
Si1-xCx Legierung
(x   0,2)
(schwach ausgebildet)










Si(111): T   800°C







600°C T   700°C
Si1-xCx Legierung









10       Zusammenfassung und Ausblick   
 In dieser Arbeit wurden erstmalig umfassend die ersten  Stadien der Wechselwirkung
des Kohlenstoffs mit Si(100) und Si(111) mit einem einheitlichen Instrumentarium unter-
sucht. Mit den Ergebnissen der durchgeführten Untersuchungen konnte gezeigt werden, daß
der Wechselwirkungsprozeß in folgenden Etappen abläuft:
Die während der Interaktion mit Kohlenstoff auf den beiden Si-Oberflächen auftreten-
den Rekonstruktionen wurden systematisch untersucht. In Phasendiagrammen sind die Exi-
stenzgebiete der Oberflächenrekonstruktionen zusammengefaßt worden. Der Oberflächendif-
fusionskoeffizient des Kohlenstoffs konnte erstmalig während der Ausbildung der Kohlen-
stoff induzierten Si(111)( )3 3 30x R ° -C- und der Si(100) c(4x4)–C-Rekonstruktion expe-
rimentell ermittelt werden.
Mit einem detailierten Modell der Keimbildung mit klassischen Ansätzen, konnte so-
wohl die Größe des kritischen Keimes für die SiC-Bildung auf den beiden Si-Oberflächen als
auch die Art des weiteren Wachstums der SiC-Keime für den Parameterraum beschrieben
werden. Es konnte hier zwischen dem mononuklearen und dem polynuklearen Wachstum
unterschieden werden. In Abhängigkeit von dem Wachstumstyp ergaben sich Zusammenhän-
ge zur Keimgröße, zur Keimdichte und zur Morphologie der Keime. Desweiteren konnte der
Existenzbereich der zweidimensionalen und der dreidimensionalen Keimbildung für den Be-
reich niedriger Temperaturen bestimmt werden. Die Kenntnis der Keimbildung ist eine we-
sentliche technologische Voraussetzung für folgende Anwendungen:
1) Die zweidimensionale SiC-Keimbildung ist prinzipiell für die Herstellung von
Antidot-Strukturen geeignet, die mit lithographischen Methoden nur schwer zu er-
zeugen sind [Sch00].
2) Für das dreidimensionale SiC-Wachstum liegt in der Nanotechnologie ebenfalls
eine mögliche Verwendung vor. Mit 3D-SiC-Keimen könnten Nanokathoden her-
gestellt werden[Cim01].
Die Beherrschung der Initialstadien bei der Wechselwirkung von Kohlenstoff ist au-

















tum. Mit einem otimierten SiC-Initialwachstum auf Si lassen sich SiC-Schichten herstellen,
die als Pseudosubstrat für eine GaN-Abscheidung geeignet sind [As00]. Damit ist die Basis
geschaffen für die Integration von Breitbandhalbleitern für die Optoelektronik auf Si. Für spe-
zielle Anwendungen in der Sensorik [Ruh96] wird die SiC-Schicht direkt als aktive Schicht
benutzt. Der große Vorteil bei diesen Bauelementen ist die mögliche Integration in die Si-
Elektronik.
Für die Auswertung und Simulation von Beugungsbildern, die auf Elektronenbeugung
basieren, muß das mittlere innere Potential (MIP) bekannt sein. Das MIP für Silizium und für
6H-SiC wurde daher experimentell bestimmt und mit theoretischen Werten verglichen.
Neben der experimentellen Auswertung von RHEED-Bildern wurde durch entspre-
chende Simulationen eine Strukturaufklärung durchgeführt. Die Struktur der kohlenstoffindu-
zierten Rekonstruktionen auf Silizium ist derzeit noch nicht bekannt. Es wurden daher unter-
schiedliche Strukturmodelle mit RHEED verifiziert. Bei der Si(111) ( )3 3 30x R °  - C-
Rekonstruktion  lieferte die S5 – Positionierung des Kohlenstoffs die beste Übereinstimmung
zu dem experimentellen RHEED-Bild. Für die Si(100) c(4x4)-C-Rekonstruktion ist mit Koh-
lenstoff in exponierter Lage, in Form von C-Dimeren, eine gute Übereinstimmung  zwischen
Experiment und Simulation erreicht worden.
Für die kontrollierte Abscheidung von SiC-Schichten in der Nanotechnologie ist die
Kenntnis des Einflußbereiches der Polarität auf die RHEED-Untersuchungen notwendig. Mit
RHEED-Simulationen konnte der Zusammenhang zwischen der Eindringtiefe des Elektronen-
strahles und der Bestimmbarkeit der Polarität mittels RHEED-Bild aufgezeigt werden.
Die unterschiedlichen  elektronischen Strukturen der einzelnen SiC-Polytype ermögli-
chen prinzipiell die Schaffung von chemisch homogenen Hetero- und niedrigdimensionalen
Strukturen [Fis00]. Dies könnte für die Entwicklung von neuartigen Quantenbauelementen,
unter Ausnutzung von unterschiedlich großen Bandabständen, genutzt werden. Dies setzt die
in situ Steuerung des Wachstums und die Detektierbarkeit der SiC-Polytype voraus. Zu die-
sem Zweck wurden die RHEED-Beungungsbilder der SiC-Polytype sowohl für den Fall der
dreidimensionalen- als auch der zweidimensionalen Beugung untersucht. Bei der zweidimen-
sionalen Beugung konnte erstmalig die Möglichkeit der Detektion der hexagonalen Polytype
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Anhang –Strukturfile für die Simulation
Für die RHEED-Simulation wurden die Koordinaten der Atome in den Oberflächenelemen-
tarzellen als Strukturfiles in das Programmpaket eingegeben. Die Art der eingegebenen Ato-
me bestimmte in dem Programm die Auswahl an abgespeicherten Doyle-Turner-Potentialen
zur Charakterisierung des Streuverhaltens. Das mittlere innere Potential wird gemäß Ab-
schnitt 8.1 in das Programm eingegeben. Die geometrische Struktureingabe erforderte die
Angabe eines Nullpunktes bzw. Bezugpunktes. Von diesem Bezugspunkt ausgehend werden
Vektoren angegeben, die eine komplette Oberflächenelementarzelle aufspannen. Die Extink-
tion gemäß Abschnitt 5.2 wurde mittels Bewertungsfaktoren für die einzelnen Atome, in Ab-
hängigkeit von der z-Position, eingebracht. Das vorliegende Strukturfile beschreibt die Einga-
be für die Simulation der Rekonstruktion gemäß Abb. 8.2.3. Die Koordinaten, gemäß der
Molekulardynamischen Simulation, werden nach einer Nullpunktverschiebung und einer Di-




Verschiebung um den Nullpunkt und




Si-Atome      x      y     z           x          y         z
13,301 11,519 6,541 0,406842008 0,706087916 -0,73110171 0,111529412
9,976 9,599 6,541 -0,20470848 0,352951996 -0,73110171 0,111529412
9,976 13,439 6,541 -0,20470848 1,059223837 -0,73110171 0,111529412
6,651 7,679 6,541 -0,81625897 -0,00018392 -0,73110171 0,111529412
6,651 11,519 6,541 -0,81625897 0,706087916 -0,73110171 0,111529412
12,192 9,599 7,325 0,202869229 0,352951996 -0,58690454 0,13180137
12,192 13,439 7,325 0,202869229 1,059223837 -0,58690454 0,13180137
8,867 7,679 7,325 -0,40868126 -0,00018392 -0,58690454 0,13180137
8,867 11,519 7,325 -0,40868126 0,706087916 -0,58690454 0,13180137
12,191 9,601 9,694 0,202685304 0,353319846 -0,15118632 0,218315311
12,193 13,438 9,694 0,203053154 1,059039912 -0,15118632 0,218315311
8,867 7,68 9,695 -0,40868126 0 -0,15100239 0,218361822
8,863 11,518 9,695 -0,40941696 0,705903991 -0,15100239 0,218361822
5,504 9,601 9,697 -1,02722089 0,353319846 -0,15063454 0,218454872
Nullpunkt 11,089 7,68 10,516 0 0 0 0,260093931
11,08 11,523 10,516 -0,00165532 0,706823616 0 0,260093931
7,742 9,595 10,512 -0,61559684 0,352216296 -0,0007357 0,259872405
Vektor 2 4,326 7,68 10,493 -1,2438845 0 -0,00423027 0,258822728
11,059 11,562 12,971 -0,00551775 0,713996689 0,451535773 0,438783857
7,726 9,557 12,97 -0,61853964 0,345227147 0,451351848 0,438690397
7,799 13,439 12,974 -0,60511311 1,059223837 0,452087548 0,439064356
9,973 9,599 13,357 -0,20526025 0,352951996 0,522530807 0,476388005
6,619 7,679 13,756 -0,82214457 -0,00018392 0,595916866 0,518649148
6,626 11,519 13,357 -0,82085709 0,706087916 0,522530807 0,476388005
13,301 11,52 15,761 0,406842008 0,706271841 0,964686408 0,794992546
6,648 11,527 15,757 -0,81681074 0,707559316 0,963950708 0,794315438
9,975 13,439 16,188 -0,2048924 1,059223837 1,043222365 0,870695466
6,663 7,68 16,186 -0,81405187 0 1,042854515 0,870324594
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12,191 9,602 16,808 0,202685304 0,35350377 1,15725584 0,993629776
12,195 13,439 16,809 0,203421004 1,059223837 1,157439765 0,993841462
8,875 7,681 16,809 -0,40720986 0,000183925 1,157439765 0,993841462
8,865 11,516 16,807 -0,40904911 0,705536141 1,157071915 0,993418136
Vektor1 14,414 13,438 10,514 0,611550487 1,059039912 -0,00036785 0,259983144
14,457 13,439 12,971 0,619459261 1,059223837 0,451535773 0,438783857
C-Atome
10,582 7,679 14,918 -0,09324995 -0,00018392 0,809637668 0,664315295
13,905 13,439 14,921 0,517932683 1,059223837 0,810189443 0,664739968
8,006 10,046 14,913 -0,56704065 0,43516645 0,80871804 0,66360811
7,229 13,439 14,921 -0,70995034 1,05922384 0,81018944 0,66473997
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